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1 Einleitung
In ju¨ngerer Vergangenheit weckten zweidimensionale Materialien das Interesse der inter-
nationalen Forschung und haben in ku¨rzester Zeit ein riesiges und vielversprechendes
Forschungsfeld ero¨ffnet. [1] Allen voran ist dabei Graphen zu nennen, eine zweidimensionale
Modifikation von Kohlenstoff [Abb. 1.1a)]. Der Name leitet sich von der dreidimensionalen
Modifikation Graphit ab, welche aus einer Stapelung von einzelnen Graphen-Schichten
besteht. Obwohl Graphen schon deutlich la¨nger bekannt ist, [2] kam es erst 2004 in den
Fokus der Wissenschaftler, als Konstantin Novoselov und Andre Geim einen vergleichsweise
einfachen Syntheseweg entdeckten und begannen, die außergewo¨hnlichen Eigenschaften von
Graphen systematisch zu untersuchen. [3] Hierfu¨r wurden sie bereits 2010 mit dem Physik-
Nobelpreis ausgezeichnet. Dies spiegelt das starke Interesse und auch die hohen Erwartungen
wider, die an dieses Material gekoppelt sind. [4] Zudem hat die Europa¨ische Kommission das
Thema
”








Abbildung 1.1: a) Struktur von Graphen. Die Einheitszelle mit den Grundgittervektoren ist
in orange eingezeichnet. Sie entha¨lt zwei Kohlenstoffatome, die mit A und B bezeichnet werden.
b) Dreidimensionales Modell der Struktur der pi-Ba¨nder. Das pi und das pi∗-Band beru¨hren sich
an den Ecken der ersten Brillouin-Zone (den K- bzw. K‘-Punkten) in jeweils einem Punkt und
bilden dabei einen Doppelkegel, den Dirac cone.
Die Begeisterung fu¨r Graphen liegt in seinen außergewo¨hnlichen Eigenschaften, die
sich aus der Struktur ergeben. [6,7] In einer Graphenschicht sind die Kohlenstoff-Atome
wabenfo¨rmig angeordnet [Abb. 1.1a)] und liegen sp2-hybridisiert vor. Damit bilden sie
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innerhalb der Schicht starke, kovalente σ-Bindungen aus. Dies fu¨hrt dazu, dass eine einzelne
Graphenlage eine Zugfestigkeit von 130 GPa besitzt und damit das heutzutage sta¨rkste
bekannte Material ist. [8] Parallel zur Ebene bilden die freien p-Orbitale ein pi-Netzwerk aus
und fu¨hren damit zu elektrischer Leitfa¨higkeit. Aufgrund der zweidimensionalen Struktur
und der A¨quivalenz der beiden Kohlenstoffatome A und B in der Einheitszelle bildet sich
jedoch eine außergewo¨hnliche Bandstruktur aus. [9] Die fu¨r die elektronischen Eigenschaften
wichtigen pi- und pi∗-Ba¨nder sind in Abb. 1.1b) skizziert. Sind die beiden Untergitter A und
B gleich, besitzen diese Ba¨nder eine lineare Dispersion an den Ecken der ersten Brillouin-
Zone (K- und K‘-Punkte). [9] Dabei bilden sie einen Doppelkegel (Dirac cone), so dass sich
die pi- und pi∗-Ba¨nder bei K bzw. K‘ an einem Punkt beru¨hren. Die Zustandsdichte bei der
Fermi-Energie EF betra¨gt Null und definiert Graphen als einen bandlu¨ckenfreien Halbleiter.
Bei Graphit ist dagegen durch die schwache Wechselwirkung zwischen den benachbarten
Kohlenstoffschichten die A¨quivalenz der Kohlenstoffatome A und B aufgehoben, was bei
EF zu einer qualitativ anderen elektronischen Struktur fu¨hrt. Bei Graphen zeigen die
Ba¨nder eine lineare Dispersion bei EF, was dazu fu¨hrt, dass sich die Valenzelektronen wie
quasi-relativistische Teilchen verhalten und eine definierte Geschwindigkeit von 1× 106 m
s
besitzen. [6,7] Daher besitzt Graphen außerordentliche elektronische Eigenschaften, wie
beispielsweise eine theoretisch erreichbare Ladungstra¨germobilita¨t∗ µ von 2 × 105 cm2
Vs
,
welche damit u¨ber allen anderen bekannten Halbleitern liegt. [10]
Graphen zeigt weiterhin einen halbzahligen Quanten-Hall-Effekt, [11] der bemerkenswer-
terweise bereits bei Raumtemperatur messbar ist. [12] Zudem la¨sst sich der Effekt des Klein
tunneling der Leitungselektronen an p-n-U¨berga¨ngen beobachten. [13] Auch die mo¨glichen
elektrischen Stromdichten sind sehr hoch und u¨berschreiten damit ga¨ngigerweise verwen-
dete Materialien um mehrere Gro¨ßenordnungen. [14] Mit einem Wert von 1500− 5000 W
mK
besitzt Graphen zudem eine extrem hohe Wa¨rmeleitfa¨higkeit. [15] Trotz seiner sehr geringen
Dicke zeigt das Graphen eine u¨berraschend hohe Absorption von Licht und kann dem-
zufolge optisch nachgewiesen werden. [16] Die Absorption einer Lage ha¨ngt dabei nur von
der Feinstrukturkonstanten α ab und betra¨gt piα = e
2
40~c = 2,3%, wobei e die Elemen-
tarladung, h das Plancksche Wirkungsquantum,† c die Lichtgeschwindigkeit und 0 die
elektrische Feldkonstante ist. [16] Zusa¨tzlich ist Graphen undurchla¨ssig fu¨r Gase [17] und
chemisch inert. [18]
Die genannten Eigenschaften fu¨hren zu einer Vielzahl von potenziellen Anwendungsmo¨g-
lichkeiten fu¨r Graphen. Wegen seiner elektronischen und optischen Eigenschaften kann
es als biegbare und durchsichtige Elektrode eingesetzt werden, wodurch es fu¨r flexible
Touchscreens, elektronisches Papier und biegbare LEDs interessant ist. Durch die hohen
Ladungstra¨germobilita¨ten soll Graphen in Hochfrequenz- und logischen Transistoren einge-
setzt werden und wird als Nachfolgematerial fu¨r Silizium gehandelt. [1] Aufgrund großer
∗ Bei Raumtemperatur und einer Ladungstra¨gerdichte von n = 1× 1012 1cm2†mit ~ = h2pi
3Diffusionsla¨ngen der Spins eignet sich Graphen als Material fu¨r Spintronik. [19] Begu¨nstigt
durch die große Oberfla¨che ko¨nnen durch den Einsatz von Graphen Lithium-Ionen-Batterien
mit gro¨ßeren Kapazita¨ten hergestellt werden. [20–22] Auch der Bau von leistungsstarken
Superkondensatoren, die wie Batterien zur Energiespeicherung genutzt werden ko¨nnen,
kann mit Hilfe von Graphen erfolgen. [23,24] Im Bereich der Komposit-Werkstoffe spielt
Graphen ebenfalls eine bedeutende Rolle. [1] Bereits kleine Mengen Graphen, eingebaut in
ein Polymer, verbessern dessen mechanische Eigenschaften deutlich. [25] In Tennisschla¨gern
verbaut sind graphenhaltige Komposit-Materialien bereits in allta¨glichen Produkten ange-
kommen. [5] Weiterhin lassen sich an Graphen Naturkonstanten mit hoher Pra¨zision messen,
was fu¨r eine Neudefinition von SI-Einheiten genutzt werden kann. [26]
Allerdings ist trotz des großen, internationalen Forschungsaufwands die Synthese von Gra-
phen immer noch problematisch. Besonders fu¨r die Anwendung in elektronischen Bauteilen,
wie beispielsweise in logischen Transistoren, ist eine Syntheseroute no¨tig, die defektfreies
und einkristallines Graphen liefert und gleichzeitig skalierbar ist. [18] Im Labormaßstab kann
die Synthese u¨ber die Trennung einzelner Schichten von Graphit-Einkristallen (HOPG,
highly oriented pyrolytic graphite) erfolgen, die mechanisch mit Hilfe von Klebeband durch-
gefu¨hrt wird. [1,3,18] Dabei entsteht Graphen mit der bisher besten Qualita¨t. Allerdings
sind die erreichbaren Kristallit-Gro¨ßen von ca. 100 µm vergleichsweise klein. [6] Daneben
sind auch skalierbare top-down-Methoden bekannt. Dazu za¨hlt beispielsweise die Lo¨sung
von Graphit in organischen Lo¨sungsmitteln mittels Ultraschall, woraufhin das Graphen
durch Beschichtung oder einem Spray-Verfahren auf beliebige Unterlagen aufgebracht
werden kann und durch U¨berlagerung einzelner (sehr kleiner) Kristallite eine leitfa¨hige
Schicht bildet. [1,27,28] Analog dazu kann der Weg u¨ber Graphen-Oxid beschritten werden,
welches entweder in Wasser oder in organischen Lo¨sungsmitteln lo¨slich ist. [29–31] Nach
der Auftragung muss dabei eine Reduktion erfolgen. [32–34] Bei beiden eben aufgezeigten
Methoden wird allerdings keine hohe Graphen-Qualita¨t erreicht. [1] Ein besseres Verha¨ltnis
zwischen Qualita¨t und Skalierbarkeit ist durch bottom-up-Ansa¨tze erreichbar. Dazu za¨hlt
die Umwandlung von Silizium-Carbid zu Graphen, das auch epitaktisches Graphen genannt
wird. [35–38] Dabei wird SiC in einer Atmospha¨re von 900 mbar Argon auf 1650 ◦C geheizt,
was zu einer Desorption von Silizium-Atomen aus SiC fu¨hrt. [35] Die zuru¨ckbleibenden
Kohlenstoffatome bilden Graphen, das in definierter Orientierung bezu¨glich des SiC-Wafers
vorliegt. Die Vorteile dieser Methode sind, dass die Synthese auf Wafer-Gro¨ße skaliert
werden kann und dass das erhaltene Graphen direkt auf einer isolierenden Unterlage liegt,
wodurch kein zusa¨tzlicher Transfer-Schritt nach der Synthese mehr no¨tig ist. Nachteile
sind die beno¨tigten sehr hohen Temperaturen, der hohe Preis der SiC-Wafer, sowie das
Wachstum mehrerer Graphenlagen an den Stufenkanten des Substrats. [1,18] Die erhaltenen
Graphen-Doma¨nen besitzen Gro¨ßen von mehr als 50 µm. [35]
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Am aussichtsreichsten ist das Wachstum von Graphen auf Oberfla¨chen von U¨bergangs-
metallen. [39–42] Die ha¨ufigste Methode ist hierbei die chemische Gasphasenabscheidung
(CVD, chemical vapor deposition), also die Zersetzung von Kohlenwasserstoffen (z.B.: CH4
oder C2H4) bei erho¨hten Temperaturen.
[43–46] Aber auch die Segregation von im Volumen
gelo¨sten Kohlenstoff oder die Zersetzung von festen Stoffen ist mo¨glich. [47–53] Fu¨r das
Wachstum von Graphen geeignete Metalle sind Co, Cu, Ir, Ni, Pd, Pt, Re, Rh und Ru. [39,42]
Diese Metalle lassen sich nach der Sta¨rke der Wechselwirkung mit dem Graphen in zwei
Klassen einteilen. [39] In den schwach wechselwirkenden Systemen wie Kupfer oder Iridium
ist der Abstand zwischen dem Graphen und dem Metall mit & 3 A˚ relativ groß. [54,55]
Der Dirac cone bleibt dabei intakt. [56,57] Wegen der schwachen Wechselwirkung treten
ha¨ufig viele verschiedene Rotationsdoma¨nen des Graphens auf. [58–61] Dagegen ist bei relativ
stark wechselwirkenden Systemen, wie beispielsweise Nickel oder Ruthenium, der Metall-
Graphenabstand mit ca. 2,1 A˚‡ deutlich kleiner. [62,63] Die pi- und pi∗-Ba¨nder sind dann
energetisch deutlich abgesenkt, und die Zusta¨nde um den urspru¨nglichen Dirac cone sind je
nach Metall mehr oder weniger stark aufgespalten. [64,65] Durch die starke Wechselwirkung
liegt in der Regel eine feste Ausrichtung des Graphens an der Unterlage vor. [53,63,66] U¨ber
das Wachstum von Graphen auf Metalloberfla¨chen ko¨nnen sehr große Kristallite in der
Gro¨ßenordnung von Milli- und Zentimetern erhalten werden. [67–70] Zudem kann inzwischen
eine sehr hohe Qualita¨t des Graphens erreicht werden. [71]
Das Hauptproblem der CVD-Synthesemethode auf Metallen ist, dass das Graphen auf
einer metallischen Unterlage liegt und fu¨r eine spa¨tere Anwendung in elektronischen Bau-
teilen auf eine isolierende Unterlage transferiert werden muss. [72] Standardma¨ßig hat sich
folgende Transfertechnik etabliert: [72] Zuna¨chst wird eine Polymer-Schicht, am ha¨ufigsten
bestehend aus Polymethylmethacrylat (PMMA), auf das Graphen aufgetragen. Anschlie-
ßend wird das Metall nasschemisch aufgelo¨st, beispielsweise bei Kupfer und Nickel mit einer
wa¨ssrigen Lo¨sung von Fe(III)-Salzen. Das System PMMA/Graphen kann anschließend auf
ein beliebiges (isolierendes) Substrat u¨bertragen werden. Der letzte Schritt ist das Auflo¨sen
des Polymer-Films mit einem organischen Lo¨sungsmittel. Die bei dem Gesamtprozess auf-
tretenden Probleme sind Ru¨cksta¨nde des A¨tzreagenzes, des Metalls und des Polymers sowie
der Einschluss von Wasser zwischen Graphen und der isolierenden Unterlage. [73–78] Die
Folgen sind eine Reduzierung der Ladungstra¨germobilita¨ten [74,76] und eine Dotierung des
Graphens [75]. Als Alternative zum nasschemischen A¨tzen hat sich in den letzten Jahren der
bubbling transfer entwickelt. [52,79–82] Dabei erfolgt die eigentliche Entfernung des von einem
PMMA-Film unterstu¨tzten Graphens vom Metall nicht durch das Auflo¨sen des Metalls,
sondern u¨ber eine elektrochemische Wasserstoffentwicklung zwischen dem Graphen und
dem Metall. Der Wasserstoff hebt das Graphen zusammen mit dem Polymer vom Metall ab.
Dies vermeidet den Einsatz starker Sa¨uren oder Oxidationsmittel. Daru¨ber hinaus la¨sst sich
‡Auf den stark wechselwirkenden Metallen liegt das Graphen gewellt vor. [62] Hier ist der kleinste
Metall-Graphen-Abstand angegeben.
5das Substrat erneut verwenden. [79] Allerdings bleiben die oben genannten Probleme durch
den mechanischen Transfer und durch Ru¨cksta¨nde des Polymers erhalten. Als weitere Trans-
fermethode wurden auch Ansa¨tze getestet, die auf das unterstu¨tzende Polymer verzichten,
wobei allerdings immer noch das nasschemische A¨tzen beno¨tigt wird. [48,49,76,83–89]
Ein weiteres Problem der Graphensynthese durch CVD ist die Skalierbarkeit. Die beste
Graphenqualita¨t verspricht die Verwendung von Metall-Einkristallen als Substrate. Durch
deren definierte Oberfla¨che und durch ein epitaktisches Wachstum ist der Erhalt einer Mo-
nolage Graphen mit definierter Orientierung u¨ber das ganze Substrat prinzipiell mo¨glich. [90]
Aufgrund der gleichen Ausrichtung verschiedener Graphen-Ko¨rner besteht die Chance,
dass diese defektfrei zusammenwachsen und somit einen einkristallinen Film bilden. Al-
lerdings ist aufgrund der hohen Kosten von Volumen-Einkristallen keine Skalierung u¨ber
die typische Probengro¨ße ∅ ≈ 1 cm mo¨glich. Aus demselben Grund ist ein nasschemisches
Transferverfahren bei Volumeneinkristallen ebenfalls nicht mo¨glich. Andererseits ko¨nnen
polykristalline Metallfolien als Substrate verwendet werden. Diese zeichnen sich durch ihren
niedrigen Preis aus und ko¨nnen zudem die Produktion durch einen roll-to-roll -Prozess
skalierbar machen. [43,91–94] Die Qualita¨t des Graphens wird hierbei durch eine erreichbare
Kristallit-Gro¨ße von bisher ca. 100 µm begrenzt. [92,94] Der limitierende Faktor fu¨r die
Kristallitgro¨ße ist die Keimdichte, die bisher nur in Ansa¨tzen im Labormaßstab kontrolliert
werden konnte. [67–69,95] Der Ausweg aus diesem Dilemma ko¨nnte in der Verwendung von
einkristallinen Metallfilmen bestehen, wie sie auch in dieser Arbeit verwendet werden,
da diese die Vorteile der beiden beschriebenen Substrat-Typen vereinen. Sie zeigen eine
definierte Oberfla¨che mit vergleichbarer Qualita¨t von Einkristallen, was ein kontrolliertes
und epitaktisches Wachstum ermo¨glicht. Zudem sind die Metallfilme auf Wafergro¨ße ska-
lierbar und zeichnen sich wie die polykristallinen Metallfolien durch ihre vergleichsweise
geringen Kosten aus, vor allem im Vergleich zu Volumeneinkristallen. Ein nasschemischer
Transferschritt durch die Entfernung des Metalls ist daher o¨konomisch mo¨glich. Folgerichtig
wurde in den letzten Jahren ein breites Spektrum an einkristallinen Metallfilmen zum
Graphenwachstum verwendet, wie die U¨bersicht in Tabelle 1.1 zeigt. Allerdings sind viele
Fragen, die fu¨r eine praktische Anwendung wichtig sind, wie beispielsweise die thermische
Stabilita¨t der du¨nnen Filme, noch kaum untersucht. Daher ist eine systematische Untersu-
chung und Charakterisierung von einkristallinen Metallfilmen als Wachstumssubstrate fu¨r
Graphen erforderlich.
Ziel dieser Arbeit war die U¨berwindung der oben genannten Probleme der Skalierbarkeit
und des Transfers bei der Graphen-Synthese auf Metalloberfla¨chen. Dazu wurden einkristal-
line Metallfilme der Metalle Ir(111), Ni(111) und Ru(0001) verwendet. Die durchgefu¨hrte
Route ist in Abb. 1.2 skizziert. Im Rahmen einer Kooperation mit der Universita¨t Augs-
burg wurden die skalierbaren Metallfilme von Michael Weinl und Dr. Matthias Schreck
bereitgestellt. Die Metallfilme wurden heteroepitaktisch auf Si(111)-Wafern aufgewachsen,
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Tabelle 1.1: U¨bersicht u¨ber die in der Literatur bekannten und fu¨r das Graphenwachstum


























wobei eine Oxid-Schicht aus Yttrium-stabilisiertem Zirkoniumdioxid (YSZ) das Metall
vom Silizium trennte. Ein wichtiger Punkt war dabei die Untersuchung der Eignung dieser
Filme als Substrate fu¨r das Wachstum von Graphen. Dabei zeigte sich, dass durch geeig-
netes Tempern eine atomar glatte Oberfla¨che erreicht werden konnte, die eine geeignete
Grundlage fu¨r das Graphenwachstum lieferte. Zudem waren die Metallfilme aufgrund des
fehlenden Volumens deutlich reiner und ließen sich daher leichter pra¨parieren als kom-
merziell erha¨ltliche Volumen-Einkristalle. Allerdings mussten bei der Temperaturstabilita¨t
Abstriche in Kauf genommen werden. Bei zu hohen Temperaturen trat eine Segregation
der Substrat-Bestandteile Silizium bzw. Zirkonium an die Oberfla¨che des Metallfilms auf,
was zur Sto¨rung des Graphenwachstums fu¨hrte. Im Extremfall entnetzten die Metallfilme.
Folglich waren die in der Literatur bekannten und fu¨r Volumen-Einkristalle optimierten
Wachstumsvorschriften fu¨r Graphen zum Teil nicht anwendbar und mussten fu¨r die Filme
neu angepasst werden.
Fu¨r die Synthese von hochqualitativem Graphen ist es no¨tig, dass das Graphen auf dem
ganzen Film mit einer gleichen, durch das Substrat vorgegebenen Orientierung wa¨chst.
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Abbildung 1.2: Schema der in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Route, um eine Monolage Graphen
auf einer isolierenden Unterlage zu erhalten. Die verwendeten Metalle waren dabei Ir(111), Ni(111)
und Ru(0001).
Graphen gibt es eine strenge Ausrichtung des Graphens am Grundgitter. [53] Deswegen
konnte auf den Ruthenium-Filmen ohne Probleme eine Graphen-Lage mit gleicher Orien-
tierung u¨ber das ganze Substrat gewachsen werden. Auf den Ir(111)- und Ni(111)-Filmen
wurde dagegen das Auftreten von Rotationsdoma¨nen beobachtet. Bei den Ir(111)-Filmen
gab es eine starke Abha¨ngigkeit der Graphen-Qualita¨t von den Wachstumsbedingungen.
Eine Reduzierung des Drucks sowie eine Erho¨hung der Wachstumstemperatur im Rahmen
der Temperatur-Stabilita¨t der Filme fu¨hrten zum ausschließlichen Wachstum von ausge-
richtetem Graphen. Dagegen konnte bei den Ni(111)-Filmen ein neuartiger Mechanismus
gefunden werden, welcher rotierte Graphen-Doma¨nen auf makroskopischer Skala in ausge-
richtetes Graphen umwandelt. Dies ist umso bemerkenswerter, da bisher davon ausgegangen
wurde, dass schlecht gewachsenes Graphen zuna¨chst komplett entfernt und das Wachstum
erneut durchgefu¨hrt werden muss. Dieser Ausheil-Mechanismus funktionierte u¨ber einen
geeigneten Heizschritt, der zu einer partiellen Auflo¨sung von rotiertem Graphen und damit
zur Bildung eines Lochs fu¨hrte. Dieses Loch wanderte durch die Graphen-Schicht, lo¨ste
dabei rotiertes Graphen auf, und es bildete sich ausgerichtetes Graphen. Gleichzeitig war
die selektive Auflo¨sung von mehrlagigem Graphen mo¨glich, wodurch ausschließlich am
Grundgitter ausgerichtetes Monolagen-Graphen erhalten werden konnte.
Um das Graphen nach dem Wachstum von den Metall-Filmen abzulo¨sen, wurde eine
neue Methode entwickelt, die vollsta¨ndig auf einen mechanischen Transferschritt verzichtet
und zudem weder ein unterstu¨tzendes Polymer noch ein nasschemisches A¨tzen beno¨tigt.
Die Methode beruht auf dem Mond-Prozess [138], einer reinen Gasphasenreaktion. Dabei
konnte metallisches Nickel bei sehr milden Bedingungen (75 ◦C; 1 bar) mit CO zum
gasfo¨rmigen Komplex Ni(CO)4 reagieren. Das Nickeltetracarbonyl zersetzte sich bei ho¨heren
Temperaturen (ab 180 ◦C) wieder zu elementarem Nickel und CO. U¨ber das Anlegen eines
Temperaturgradienten konnte daher das Nickel u¨ber die Gasphase transportiert werden. Dies
ermo¨glichte eine schonende Entfernung des Nickels und funktionierte auch bei einkristallinen
Ni(111)-Filmen, die mit Graphen bedeckt waren. Nach der Entfernung des Nickels lag das
Graphen auf der isolierenden YSZ-Schicht (vgl. Abb. 1.2), ein Aufbau der im Prinzip direkt
fu¨r einen bottom-gate-Transistor geeignet ist.
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Graphen auf kristallinen Oberfla¨chen fu¨hrt zu einer Vielzahl an mo¨glichen U¨berstrukturen,
die vom Metall und der Orientierung des Graphens abha¨ngen. [60,139] Diese Strukturen zei-
gen alle ausgepra¨gte Moire´-Effekte, also die Ausbildung langwelliger Strukturen durch die
U¨berlagerung zweier Gitter, die sich nur wenig in den Gitterkonstanten unterscheiden oder
gegeneinander verdreht sind. Sie werden daher auch Moire´-Strukturen genannt. Sie stellen
ein generelles Charakteristikum von epitaktischem Graphen dar, konnten aber bisher nur
in einfachen Spezialfa¨llen beschrieben werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein neues
Modell entwickelt, welches auf einer Analyse der auftretenden Raumfrequenzen basiert.
Daraus ließ sich eine geometrische Konstruktion ableiten, die zu analytischen Lo¨sungen
fu¨hrte. Ein essentieller Punkt war dabei die Verwendung von Raumfrequenzen ho¨herer
Ordnungen. Damit konnten zum ersten Mal alle auftretenden U¨berstrukturen beschrieben
und neue mo¨gliche U¨berstrukturen vorhergesagt werden. Zudem wurde ein Kriterium
eingefu¨hrt, um selektiv kommensurable Strukturen zu identifizieren und zu beschreiben.
Dieses Modell ist dabei nicht auf das System Graphen/Metall beschra¨nkt, sondern gilt
generell fu¨r die U¨berlagerung zweier Gitter.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde der in Abb. 1.2 gezeigte Syntheseweg von Graphen
auf einkristallinen Metallfilmen untersucht und dessen Machbarkeit demonstriert. Dabei
wurden auftretende Probleme und Limitierungen aufgezeigt und fu¨r die Einzelschritte
jeweils optimierte Prozessbedingungen bestimmt. Ein entscheidender Punkt ist dabei, dass
in dieser Arbeit der vollsta¨ndige Syntheseweg untersucht und zudem ein neues Modell
zur Beschreibung der auftretenden Moire´-U¨berstrukturen entwickelt wurde. Dabei wurde
gezeigt, dass die einkristallinen Filme nicht nur eine erfolgreiche Kombination der Vorteile
eines einkristallinen Materials mit der Skalierbarkeit von polykristallinen Metallfolien
ermo¨glichen, sondern zusa¨tzliche Vorteile bieten, die die Route zur Herstellung von Graphen
deutlich verbessern. Es wurde demonstriert, dass sich aufgrund des geringen Volumens
der Metallfilme die gelo¨ste Menge an Kohlenstoff kontrollieren la¨sst und dadurch fu¨r
die Optimierung der Graphensynthese genutzt werden kann. Weiterhin konnte gezeigt
werden, dass durch den speziellen Aufbau der Filme die thermischen Verspannungen
des Graphens abnehmen und, nach Entfernung des Metallfilms, das Graphen auf der
isolierenden YSZ-Schicht zuru¨ckbleibt. Damit la¨sst sich das erhaltene Graphen direkt fu¨r
potentielle elektronische Anwendungen verwenden, und ein problematischer, mechanischer
Transfer-Schritt des Graphens ist nicht notwendig.
2 Experimentelle Aufbauten und
Durchfu¨hrung der Experimente
2.1 Beschreibung der Metallfilme
Alle Experimente in dieser Arbeit wurden mit du¨nnen, einkristallinen Metallfilmen durch-
gefu¨hrt. Als Metalle wurden dabei Ir(111), Ni(111) und Ru(0001) verwendet. Hergestellt
wurden die Filme von Michael Weinl aus der Arbeitsgruppe von Dr. Matthias Schreck
(Universita¨t Augsburg). Als Substrate fu¨r die Filme wurden Si(111)-Wafer verwendet.
Der eigentliche Metallfilm wurde u¨ber eine Oxidschicht aus Yttrium-stabilisiertem Zirko-
niumdioxid YSZ(111) vom Silizium-Wafer getrennt (vgl. Abb. 1.2). Diese Trennschicht
wird beno¨tigt, um die Bildung von Metall-Siliciden zu verhindern, welche bei fast allen
Metallen bekannt sind. [140,141] Wa¨hrend bei reinem ZrO2 unter Normalbedingungen nur die
monokline Phase stabil ist, stabilisiert die Dotierung mit YO1,5 die fu¨r den epitaktischen
Filmaufbau beno¨tigte tetragonale bzw. kubische Phase. [140]
Die Synthese der Filme bei den Augsburger Kooperationspartnern wird im Folgenden
kurz beschrieben: [140,142] Zuna¨chst wurde auf einen 4”-Si(111)-Wafer ein YSZ-Film mittels
gepulster Laserablation durch einen KrF Eximer Laser (Pulsla¨nge 25 ns; Pulsenergie
850 mJ) aufgetragen. Das Ausgangsmaterial war hierbei YSZ mit 5,4 mol% YO1,5. Dieser
Prozess wurde bei einer Temperatur des Silizium-Wafers von 750 ◦C durchgefu¨hrt. Um
zuna¨chst das natu¨rliche Oxid des Siliziums zu entfernen, erfolgten die ersten 300 Pulse im
Hochvakuum, wa¨hrend die weiteren Pulse bei einem Sauerstoffdruck von 5× 10−4 mbar
durchgefu¨hrt wurden. Typische Dicken der Oxidschichten lagen bei 100 - 150 nm, ihre
Zusammensetzung betrug (ZrO2)0,945(YO1,5)0,055.
[143]
Die Metallfilme wurden durch Elektronenstrahlverdampfung aufgetragen. Fu¨r die Iridium-
und Ruthenium-Filme betrug die Temperatur des YSZ(111)/Si(111)-Substrats 600 - 700 ◦C,
wobei mit einer Rate von 0,004 nm/s fu¨r die ersten 20 nm und 0,02 nm/s fu¨r den restlichen
Film aufgedampft wurde. Die langsamere Rate von 0,004 nm/s wurde fu¨r ein epitaktisches
Wachstum der Keime beno¨tigt. [144] Anschließend konnte das Weiterwachsen der Filme mit
der ho¨heren Rate stattfinden. Bei den Nickel-Filmen erfolgte das Aufdampfen der ersten
20 nm bei 575 ◦C und einer Rate von 0,004 nm/s, gefolgt von 0,02 nm/s bei 400 ◦C. Soweit
nicht anders vermerkt, wurden Metallfilme mit einer Dicke von 150 nm verwendet.
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Die Kristallinita¨t der Filme wurde mittels Ro¨ntgenbeugung (XRD, X-Ray diffraction)
u¨berpru¨ft, wobei ein Seifert XRD 3003 PTS-HR Diffraktometer mit Cu Kα1-Ro¨nt-
genstrahlung verwendet wurde. Neben den Reflexen der Unterlage waren dabei nur die
Reflexe der (111)- bzw. (0001)-Fla¨che der Metallfilme nachweisbar. [142] Durch den Auf-
dampfvorgang begann das Filmwachstum in Form separater Kristallite, die wegen der
epitaktischen Beziehung zum Substrat gleich orientiert vorlagen und schließlich zu einem
zusammenha¨ngenden Film zusammenwuchsen. [140] Die Abweichung von einer perfekten
Orientierung dieser Kristallite zueinander wird als Mosaizita¨t bezeichnet und wurde aus
der Halbwertsbreite der mit XRD gemessenen Reflexe ermittelt. Eine mo¨glichst geringe
Mosaizita¨t ist das entscheidende Kriterium fu¨r hochqualitative Filme. Zudem wurde bei
den fcc-Metallen Iridium und Nickel der Grad an Verzwillingung bestimmt.∗ Exemplarisch
sind in 2.1 die erhaltenen Messungen fu¨r einen Ni(111)-Film gezeigt. Der Tilt ∆ω [Abb.
2.1a)] gibt die Verkippung und der Twist ∆ϕ [Abb. 2.1b)] die Verdrehung der Kristallite
gegeneinander an. Bei einer Verdrehung von ϕ um 60◦ (∆ϕ = 60◦) wa¨re ein Reflex der
Zwillings-Komponente zu erwarten gewesen. Abb. 2.1c) zeigt im relevanten Bereich der





















































Abbildung 2.1: XRD-Messung eines verwendeten Nickel-Films, durchgefu¨hrt von Michael Weinl.
Eine U¨bersicht u¨ber typische Werte der Mosaizita¨t der verwendeten Filme ist in Tab.
2.1 zusammengestellt. Wa¨hrend die Qualita¨t der YSZ-Schicht vergleichsweise niedrig war,
zeigten die Metallfilme, insbesondere fu¨r Iridium, deutlich geringere Abweichungen und
damit eine ausgezeichnete kristalline Qualita¨t.† Damit sind die Filme ein geeigneter Ersatz
fu¨r die kostenintensiven, kommerziellen Volumen-Einkristalle. [61]
Die in dieser Arbeit verwendeten Metallfilme waren aus den 4”-Wafern ausgeschnittene
Stu¨cke mit Abmessungen von ca. 1 cm × 1 cm.
∗ Bei den fcc-Metallen sind zwei verschiedene Stapelfolgen (ABC und ACB) mo¨glich, die nicht defektfrei
zusammenwachsen ko¨nnen. Diese beiden Mo¨glichkeiten werden hier Zwillinge genannt. Der Grad
an Verzwillingung ergibt sich aus dem Anteil der Nebenkomponente dividiert durch den Anteil der
Hauptkomponente.
† Zum Vergleich: Fu¨r Volumeneinkristalle aus Kupfer wurden Mosaizita¨ts-Werte von 0,15 - 0,28◦
gemessen. [145]
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Tabelle 2.1: Mosaizita¨t der verwendeten Metallfilme. Die Werte fu¨r Ir(111) (150 nm) und
Ru(0001) stammen aus Ref. [142], die fu¨r Ni(111) aus Ref. [107]. Da Ruthenium ein hcp-Metall
ist, gibt es dort keine invertierten Stapelfolgen. Fu¨r den YSZ-Film wurde keine Verzwillingung
beobachtet. [140]
Film Dicke [nm] Tilt ∆ω [◦] Twist ∆ϕ [◦] Verzwillingung [%]
YSZ 150 1,37 1,60 -
Ir(111) 150 0,18 0,19 <0,1
Ir(111) 500 0,10 0,10 <0,01
Ni(111) 150 0,22 0,17 <0,01
Ru(0001) 150 0,63 0,37 -
2.2 UHV-Kammer I (Video-STM)
Die Oberfla¨chenuntersuchungen der Metallfilme sowie das Graphenwachstum wurden im
Rahmen meiner Arbeit in Mu¨nchen unter UHV-Bedingungen durchgefu¨hrt. Die dazu
verwendete Kammer hatte einen Basisdruck von ≤ 1× 10−10 Torr und wurde mittels einer
Turbomolekularpumpe, einer Ionenzersta¨uberpumpe sowie einer Titan-Sublimationspumpe
gepumpt. Zur Erzeugung des Vorvakuums diente eine Drehschieberpumpe. Die Druckmes-
sung erfolgte u¨ber ein Ionisationsmanometer (Bayard-Alpert-Ro¨hre, AML).
In der UHV-Kammer befand sich zudem ein im Arbeitskreis Wintterlin selbstgebautes
STM. [146] Der schematische Aufbau sowie eine Fotografie sind in Abb. 2.2 zu sehen. Um
eine mo¨glichst gute mechanische Stabilita¨t zu erhalten, wurde das STM sehr kompakt
gebaut und besaß damit eine hohe Eigenfrequenz von ca. 2 kHz. [146] Der Grundko¨rper des
STMs bestand aus einem Edelstahl-Block. Darin befand sich ein Piezo-Dreibein, an dem die
Tunnelspitze befestigt war. Als Spitze diente ein Wolfram-Draht mit einem Durchmesser
von 0,7 mm, wobei durch mechanisches Schneiden mit einem Seitenschneider die eigentliche
Spitze erzeugt wurde. Die U¨bergabe der Proben in das STM erfolgte mit einem Transferstab,
in dem der Probenhalter u¨ber einen Bajonett-Verschluss gehalten wurde. Anschließend
wurde die Probe mit der zu messenden Fla¨che nach unten in das STM gelegt, so dass
der Probenhalter mit der Krempe auf drei Metallpla¨ttchen auflag. Eines dieser Pla¨ttchen
diente zur Probenkontaktierung und zum Anlegen der Tunnelspannung, wa¨hrend die
anderen beiden als Thermoelemente fungierten und somit die Temperatur des Probenhalters
gemessen werden konnte. Die Probe lag in einer Wippe, die an der einen Seite mit einem
Gelenk am STM-Grundko¨rper befestigt war und auf der anderen Seite auf dem kurzen Arm
eines Hebels auflag (vgl. Abb. 2.2). U¨ber diesen Hebel erfolgte die Grobanna¨herung der
Probe an die Spitze. Dabei konnte der Abstand zur Spitze optisch mit einer Stereo-Lupe
u¨berpru¨ft werden. Das Anfahren einer neuen Messposition auf makroskopischer Skala
erfolgte u¨ber eine Drehung der Probe. Zur Schwingungsentkopplung stand das STM auf
einem Block aus mehreren durch Viton getrennten Kupfer-Platten. Zudem wurde die UHV-
Kammer u¨ber pneumatische Fu¨ße schwingungsisoliert. Außerdem wurde fu¨r die Messung
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zur Vermeidung von mechanischen Sto¨rungen die Turbomolekularpumpe und die Vorpumpe
ausgeschaltet und die Kammer ausschließlich u¨ber die Ionenzersta¨uberpumpe gepumpt.
Die Ansteuerung des STMs und die Datenaufnahme erfolgte u¨ber einen Echtzeitrechner.
Das Mikroskop wurde im constant current Modus betrieben, wobei das Regelsignal u¨ber
einen ADC (±10 V, 16 bit, 1 MHz) aufgezeichnet wurde.
Abbildung 2.2: Links: Schematischer Aufbau des verwendeten STMs. Die Probe liegt mit der
zu messenden Seite nach unten in der Halterung. Direkt unter der Probe befindet sich die Spitze,
welche von einem Piezo-Dreibein (blau) bewegt wird. U¨ber eine Mikrometerschraube und einen
Hebel kann die Probe an die Spitze angena¨hert werden. Rechts: Fotografie des STMs.
Die chemische Zusammensetzung der Probenoberfla¨che wurde mit der Auger-Elektronen-
Spektroskopie (AES) bestimmt. Dazu war die Kammer mit einem AES-System von Per-
kin Elmer, bestehend aus einer Elektronenquelle (U = 3 kV) sowie einem single pass
cylindrical mirror analyzer, ausgestattet. Die Elektronen wurden u¨ber einen Kanalelek-
tronenvervielfacher (Channeltron) nachgewiesen. Ein Lock-In Versta¨rker (Model 5210,
AMETEK) bildete die Ableitung (dI/dE) des Signals und versta¨rkte es. Mittels eines
Analog-Digital-Wandlers (±10 V, 12 bit, PS-2115, PASCO) wurde das Messsignal aufge-
zeichnet. Die Energiekalibrierung erfolgte jeweils u¨ber eine Skalierung auf den Hauptpeak
des Metalls (Tabelle 2.2).
Eine weitere an der Kammer vorhandene Oberfla¨chen-Analytik war die Beugung nieder-
energetischer Elektronen (LEED, low energy electron diffraction). Es wurde eine 4-Gitter-
LEED-Optik von Varian eingesetzt, die mit einer off-axis-Elektronenquelle ausgeru¨stet
war. Beugungsbilder wurden mit einer EOS 1000D Spiegelreflexkamera von Canon
aufgenommen.
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Tabelle 2.2: U¨bersicht u¨ber die AES-Hauptpeaks der verwendeten Metalle Nickel, Ruthenium
und Iridium. Aufgelistet ist pro Metall jeweils der intensivste U¨bergang mit der dazugeho¨rigen
kinetischen Energie Ekin. Der Wert wurde fu¨r die Energiekalibrierung der jeweiligen Spektren
verwendet.







Die Probenheizung erfolgte bei niedrigen Temperaturen (bis ca. 400 ◦C am Probenteller)
u¨ber die thermische Strahlung eines Wolfram-Filaments, welches sich im Manipulator
direkt hinter dem Probenhalter befand. Fu¨r ho¨here Temperaturen wurde eine Elektronen-
stoßheizung verwendet, wobei Spannungen von bis zu 1000 V und Emissionsstro¨me von
bis zu 30 mA verwendet wurden. Ein Loch in der Mitte des Probenhalters diente dazu,
dass die Probe bei der Elektronenstoßheizung effizienter geheizt werden konnte, indem die
Elektronen direkt den Probenaufbau anstatt den Probenhalter trafen. Die Temperaturmes-
sung erfolgte u¨ber zwei Thermodra¨hte (Typ K), welche am Manipulator befestigt waren
und auf den Rand des Probenhalters dru¨ckten. Die Probentemperatur konnte zusa¨tzlich
beru¨hrungslos u¨ber ein IR-Pyrometer (LumaSense, IMPAC IGA 140, Messbereich 1,45
- 1,80 µm) gemessen werden. Die verwendeten Emissionsgrade  waren dabei 0,130 fu¨r
Ir(111), 0,180 fu¨r Ni(111) sowie 0,224 fu¨r Ru(0001).‡
Abb. 2.3 zeigt die Montage einer Probe auf dem Molybda¨nprobenhalter. U¨ber eine
Krempe am Rand des Probenhalters konnte er mit einem Greifarm gehalten werden. Auf
der Ru¨ckseite des Probenhalters befanden sich zwei Flu¨gelchen, u¨ber die der Probenhalter
mittels eines Bajonett-Verschlusses an einen Transferstab u¨bergeben werden konnte. Mit
diesem konnte der Probenhalter in das Rastertunnelmikroskop (STM, scanning tunneling
microscope) gelegt werden. Die Metallfilme wurden zusammen mit einem Tantal-Blech als
Unterlage u¨ber zwei Tantal-Laschen auf dem Probenhalter durch Punktschweißen befestigt.
U¨ber die Dicke des Tantal-Bleches konnte die Probenho¨he passend fu¨r das STM eingestellt
werden.§ Neben dem Manipulator, in dem die Proben pra¨pariert und untersucht wurden,
stand in der UHV-Kammer ein Magazin mit Pla¨tzen fu¨r sieben Proben zur Verfu¨gung. Mit
dem Greifarm konnte zwischen verschiedenen Proben gewa¨hlt werden.
Fu¨r die Pra¨paration und die Reinigung der Filme standen als Gase Sauerstoff (Messer;
Reinheit: 99,998 Vol.%), Wasserstoff (Messer; Reinheit: 99,999 Vol.%), Argon (Messer;
‡Wegen der geringen Dicke der Metallfilme und der Bandlu¨cke des Silizium-Substrats waren die Proben
teilweise durchla¨ssig fu¨r die verwendete IR-Strahlung, und entsprechend ging die Tantal-Unterlage in die
Messung ein. Daher wichen die verwendeten Werte zum Teil von denen der jeweiligen Volumenmetalle
ab.
§Dabei muss der Ho¨henunterschied zwischen der Krempe und der Probenoberfla¨che 2,1 mm betragen.
Bei den typischen Probenhaltern (Ho¨he: 1,45 mm u¨ber der Krempe) und einer Filmdicke von 0,4 mm
ergibt sich ein Tantalblech der Sta¨rke 0,25 mm.





Abbildung 2.3: Aufbau des fu¨r die Video-STM-Kammer verwendeten Probenhalters. Gezeigt
sind die Unterseite (links), die Oberseite (Mitte) und die Montage einer Metallfilmprobe (rechts).
Die Flu¨gelchen waren Teil eines Bajonett-Verschlusses, u¨ber den der Probenhalter im STM-
Transferstab gehalten wurde. Die Krempe diente zur Halterung durch den Greifarm, mit dem der
Probenhalter zwischen verschiedenen Positionen in der Kammer transferiert werden konnte.
Reinheit: 99,999 Vol.%), CO (Linde; Reinheit: unbekannt) und Ethylen (Linde; Reinheit:
99,8 Vol.%) zur Verfu¨gung. Die Analyse des Restgases wurde mit einem Quadrupol-
Massenspektrometer (QMA 200, Pfeiffer Vakuum) durchgefu¨hrt.
Die Reinigung der Probenoberfla¨chen erfolgte mit einer sputter-gun von Perkin-
Elmer (Model: 04-161). Dabei wurde die Kammer bis zu einem Druck von 4,0×10−5 Torr
mit Argon gefu¨llt, und durch Elektronenstoßionisation wurden Ar+-Ionen erzeugt. Diese
wurden mit 1 kV auf die Probe beschleunigt, wobei typischerweise ein von der Probe
abfließender Strom von 8 - 10 µA gemessen wurde. Durch das Auftreffen der Ar+-Ionen
wurden die obersten Atomschichten der Probe abgetragen.
2.3 UHV-Kammer II (XPS)
Das nach dem Graphenwachstum durchgefu¨hrte Auflo¨sen der Metallfilme wurde mittels
Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, X-ray photoelectron spectroscopy) untersucht.
Dazu wurde ein System aus einer XPS-Messkammer und einer Schleuse verwendet. Die
Messkammer und die Schleuse wurden je von einer Turbomolekularpumpe mit vorgeschal-
teter Drehschieberpumpe gepumpt. Die Druckmessung erfolgte in beiden Teilen u¨ber ein
Ionisationsmanometer (Bayard-Alpert-Ro¨hre, Messkammer: VG, Schleuse: AML). Der
Basisdruck in der Messkammer betrug dabei ca. 2× 10−9 mbar.
Die XPS-Kammer war mit einer nicht monochromatisierten Ro¨ntgenquelle TA10 von
VSW ausgestattet, bei welcher zwischen einer Mg Kα-Quelle (1253,6 eV) und einer Al Kα-
Quelle (1486,6 eV) umgeschaltet werden konnte. Die kinetische Energie der emittierten
Photoelektronen wurde durch einen VSW HA 100 Halbkugelanalysator bestimmt. Dieser
wurde mit einer konstanten Passenergie von 22,4 eV betrieben.
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Die Bindungsenergieachse der Spektren wurde mit Hilfe einer Referenzmessung mit einer
Goldprobe auf den Au 4f7/2-U¨bergang mit einer Bindungsenergie von 83,85 eV kalibriert.
Bei dieser Kalibrierung wurde eine Austrittsarbeit des Analysators von 5,15 eV erhalten,
die fu¨r sa¨mtliche weitere Messungen verwendet wurde.
Als weitere Analytik-Methode stand an dieser Kammer eine Elektronenquelle von VSW
zur Verfu¨gung, wodurch zusammen mit dem Halbkugelanalysator Auger-Spektren gemessen
werden konnten. Zur Restgasanalyse verfu¨gte die Kammer u¨ber ein Spectramass
QMS.
Fu¨r den Probenaufbau wurden die Metallfilme auf ein Tantal-Blech mit Tantal-Laschen
durch Punktschweißen befestigt. Dieser Aufbau wurde u¨ber zwei Schrauben an dem
eigentlichen Probentra¨ger montiert.
Die Reinigung der Proben erfolgte u¨ber eine VSW AS10 sputter-gun, an die u¨ber ein
Leak -Ventil eine Argon-Minican (Linde, Reinheit: 99,999 Vol.%) angeschlossen war. Die
Argonionen wurden mit einer Energie von 1 keV auf die Probe geschossen. Der abfließende
Probenstrom betrug dabei 8 - 9 µA.
2.4 UHV-Kammer III (LEEM/PEEM)
Um das Wachstum von Graphen auf den Nickel-Filmen in situ zu untersuchen, wurden in
Kooperation mit Dr. Florian Speck und Dr. Markus Ostler aus der Arbeitsgruppe von Prof.
Dr. Thomas Seyller (TU Chemnitz) LEEM¶- und PEEM∗∗-Messungen durchgefu¨hrt. Dazu
wurde ein Specs FE-LEEM P90 System verwendet, welches im wesentlichen aus drei
Teilen bestand. Diese waren ein Trakt mit der Elektronenoptik, eine Messkammer, eine
Pra¨parationskammer und eine Schleuse.
Der Trakt mit der Elektronenoptik wurde durch mehrere Ionenzersta¨uberpumpen ge-
pumpt. Die Elektronen wurden u¨ber eine Feldemissions-Quelle erzeugt und auf 15 kV
beschleunigt. Erst unmittelbar vor der Probe wurden diese auf die Messenergie abgebremst.
Der Nachweis der zuru¨ckgestreuten Elektronen erfolgte u¨ber eine Mikrokanalplatte, gefolgt
von einem Fluoreszenzschirm und einer Kamera.
Die Messkammer wurde dabei u¨ber eine magnetgelagerte Turbomolekularpumpe, eine
Ionenzersta¨uberpumpe und eine Titan-Sublimationspumpe gepumpt. Die Druckmessung
erfolgte u¨ber ein Ionisationsmanometer, und der Basisdruck betrug ca. 2× 10−10 mbar. In
der Messkammer konnte der Film zudem u¨ber eine Elektronenstoßheizung geheizt werden,
wobei eine Beschleunigungsspannung von 600 V verwendet wurde. Die Temperatur des
Films wurde beru¨hrungslos u¨ber ein IR-Pyrometer (LumaSense, IMPAC IGA 140,
Messbereich 1,45 - 1,80 µm,  = 0,220) gemessen. Fu¨r das in situ Graphenwachstum wurde
Ethylen (Linde; Reinheit: 99,8 Vol.%) in die Kammer eingeleitet. Als Lichtquelle fu¨r die
PEEM-Experimente wurde eine LOT LSB610 Quecksilberdampflampe verwendet.
¶ Low energy electron microscopy
∗∗ Photoemission electron microscopy
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Die Pra¨parationskammer enthielt eine sputter-gun und wurde u¨ber eine Ionenzersta¨u-
berpumpe gepumpt. Fu¨r den Sputter -Prozess wurde die Pra¨parationskammer zudem u¨ber
die Turbomolekularpumpe der Schleuse gepumpt. Die Reinigung der Filme erfolgte durch
Ionenbeschuss bei einem Argon-Druck (Linde; Reinheit: 99,999 Vol.%) von 1,7×10−5 mbar,
einer Beschleunigungsspannung von 1 kV und einem Probenstrom von 8,5 µA.
Der verwendete Probenhalter besaß eine runde O¨ffnung mit einem Durchmesser von
5 mm. Mittels einer Feder wurde der Film hinter dieser O¨ffnung befestigt, wobei er von
einem Pla¨ttchen aus Molybda¨n unterstu¨tzt wurde.
Zur Pra¨paration eines frischen Ni(111)-Films wurde dieser zuna¨chst durch zehnminu¨tiges
Sputtern gereinigt und anschließend fu¨r 1 h auf 900 ◦C geheizt. Weitere Reinigungszyklen
bestanden jeweils aus 5 min Sputtern, gefolgt von einem Heizen fu¨r 2 min auf 700 ◦C.
Daraufhin wurde die Probe auf Messtemperatur gebracht.
2.5 Mond-Verfahren
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Verfahren entwickelt, um den Nickel-Film unterhalb
des Graphens mittels einer reinen Gasphasenreaktion zu entfernen. Diese basiert auf dem
Mond-Prozess (s. Kapitel 6.3) und lief bei ca. 1 bar CO und in der Gegenwart eines
Sulfids als Katalysator in einem Zwei-Zonen-Ofen ab. In diesem Kapitel werden die dafu¨r
aufgebaute Apparatur und die optimierten Prozessbedingungen beschrieben.
Als Reaktionsgefa¨ß fu¨r den Transport wurden Duranglas-Ampullen mit einer La¨nge
von 400 bzw. 600 mm, einem Außendurchmesser von 20 mm und einer Wandsta¨rke von
ca. 2 mm verwendet (Abb. 2.4). Auf der einen Seite waren die Ampullen abgeschmolzen,
wa¨hrend sich am anderen Ende ein Kern-Kegelschliff der Nenngro¨ße NS 19/26 befand, u¨ber
den die Ampulle mit einem Glashahn verschlossen werden konnte. Eine Wiederverwendung
der Ampullen war so mo¨glich. Zur Reinigung wurden die Ampullen mit halbverdu¨nnter
HNO3-Lo¨sung gespu¨lt, um den Nickelspiegel aus dem vorangegangenen Experiment zu
entfernen. Anschließend wurden die Ampullen mehrmals mit entionisiertem Wasser und
mit Aceton gewaschen.
Abbildung 2.4: Fotografie einer fu¨r das Mond-Verfahren verwendeten Glas-Ampulle. In der
Mitte liegt die Probe, am rechten Ende ist der Metallspiegel von abgeschiedenem Nickel zu sehen.
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Mit Hilfe eines Zwei-Zonen-Ro¨hrenofens wurde ein Temperaturgradient realisiert. Die
Zentren der beiden Heizzonen lagen ca. 15 cm voneinander entfernt. Eine U¨berpru¨fung
der Temperaturen erfolgte durch ein Typ K-Thermoelement. Abb. 2.5 zeigt das gemessene
Temperaturprofil innerhalb des Ofens. Die Temperatur stieg dabei linear mit ca. 3,3 ◦C/cm
an. Die Ampulle wurde so in den Ofen gelegt, dass das abgeschmolzene Ende im Bereich der
hohen Temperatur (180 - 200 ◦C) lag. Die Platzierung der Probe in der Ampulle erfolgte
so, dass sie eine Temperatur von 75 - 80 ◦C besaß. Der mit dem Glashahn verschlossene
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Position des Nickel-Films
Steigung: 3,28 ± 0,08 °C/cm
Abbildung 2.5: Gemessenes Temperaturprofil des Zwei-Zonen-Ro¨hrenofens. Die Temperatur
stieg im Ofen linear an, die Steigung betrug 3,3 ◦C/cm.
Zur Befu¨llung der Ampullen wurde eine neue Apparatur aufgebaut. In Abb. 2.6 ist eine
Skizze des Aufbaus gezeigt und in Abb. 2.7 ein Foto der Apparatur. Um die Ampulle mit
CO zu fu¨llen, sie zu evakuieren und mit Stickstoff zu spu¨len, wurde ein Glaskreuz eingesetzt,
welches sich in der Mitte der Apparatur befand. Die Ampulle war u¨ber V4 an das Glaskreuz
angeschlossen. U¨ber das Ventil V2 konnte die Apparatur evakuiert werden. Als Pumpe
wurde eine Drehschieberpumpe der Firma Edwards verwendet. Die Abluft wurde aufgrund
der Giftigkeit von CO aus Sicherheitsgru¨nden in einer Bunsenbrennerflamme verbrannt.
Zwischen der Pumpe und der Apparatur befand sich eine Zeolithfalle, um die Diffusion von
Pumpeno¨l in die Apparatur zu verhindern. Auf beiden Seiten des Zeolith-Topfs befanden sich
Eckventile, damit die Zeolithfalle wa¨hrend einer Belu¨ftung der Apparatur unter statischem
Vakuum gehalten werden konnte. Zwischen dem Glaskreuz und dem Eckventil wurde der
Druck mit einem Pirani-Messrohr gemessen, wobei ein Druck von < 1× 10−2 mbar erreicht
wurde. Zum Spu¨len wurde die Stickstoff-Hausleitung verwendet, welche u¨ber das Ventil
V1 an das Glaskreuz angeschlossen war. Um einen zu hohen Druck in der Apparatur zu
verhindern, war in die Stickstoﬄeitung ein T-Stu¨ck eingebaut, an dem ein mit Paraffino¨l
gefu¨llter Blasenza¨hler mit Ru¨ckschlagventil angeschlossen war. So war die Stickstoﬄeitung
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durch O¨ffnen von V1 und V2 evakuierbar††, bei einem U¨berdruck konnte jedoch der
Stickstoff u¨ber den Blasenza¨hler entweichen. U¨ber den letzten Zugang am Glaskreuz
(V3) wurde das Kohlenstoffmonoxid zur Verfu¨gung gestellt, welches aus einer Minican
(Messer, 1 L, 12 bar, Reinheit: 99,997 Vol.%) entnommen wurde. Das Entnahmeventil
besaß einen eingebauten Druckminderer mit einem fest eingestellten U¨berdruck, so dass am
Ausgang der Flasche ein Druck von 1500 mbar vorlag. Durch einen zusa¨tzlichen, regelbaren
Leitungsdruckminderer wurde der CO-Druck auf einen leichten U¨berdruck von 30 mbar
eingestellt. Aus Sicherheitsgru¨nden wurde u¨ber einen CO-Sensor die Konzentration von CO
am Arbeitsplatz u¨berwacht. Zusa¨tzlich konnte u¨ber den Dreiwegehahn V5 der H2S-Trakt






























Abbildung 2.6: Skizze der verwendeten Apparatur, um die Ampullen mit CO bzw. CO/H2S-
Gemischen zu befu¨llen (Abbildung von Leo Diehl und Daniel Keefer).
Als Sulfid-Katalysatoren wurde entweder festes Na2S × n H2O‡‡ oder gasfo¨rmiges H2S
verwendet, bei letzterem in einem Teil der Experimente unter zusa¨tzlicher Zugabe von
Wasser. Im Folgenden werden die Vorschriften fu¨r die drei Ansa¨tze beschrieben. Dabei
wurden die graphenbedeckten Filmproben nach der Pra¨paration ohne weitere Nachbehand-
lung eingesetzt. Die zum Vergleich eingesetzten Filmproben ohne Graphen wurden zur
Entfernung des Oberfla¨chenoxids in der XPS-Kammer fu¨r 15 min mit Ar+-Ionen gesputtert
(Energie: 1 keV; Probenstrom: 8 - 9 µA).
††Das Paraffino¨l und das Ru¨ckschlagventil verhindern das Eindringen von Luft in die Apparatur.
‡‡ SIGMA-ALDRICH, Natriumsulfid-Hydrat, entha¨lt bis zu 40% Wasser, Anteil Chlorid ≤100 mg/kg
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Abbildung 2.7: Fotografie der aufgebauten Apparatur. Der in Abb. 2.6 enthaltene H2S-Trakt
ist hier noch nicht enthalten.
Na2S Zuna¨chst wurde die Glasampulle ausgeheizt. Hierfu¨r wurde sie u¨ber das O¨ffnen
von V2, V4 und V8 evakuiert und fu¨r mehrere Minuten mit dem Heißluftfo¨hn erwa¨rmt,
um Wasserreste zu entfernen. Anschließend wurde durch Schließen von V2 und O¨ffnen
von V1 die Ampulle mit N2 als Spu¨lgas gefu¨llt. Diese Schritte wurden insgesamt dreimal
wiederholt. Die mit N2 gefu¨llte Glasampulle wurde nun von der Apparatur getrennt und mit
Na2S befu¨llt. Dazu wurden 20 mg Na2S × n H2O gemo¨rsert und am Ende der Ampulle
platziert. Dabei wurde darauf geachtet, dass der vordere Teil der Ampulle sauber blieb.
Der direkte Kontakt des Nickel-Films mit dem Na2S wurde zu der Bildung von unreaktiven
Nickelsulfid-Spezies auf der Probe fu¨hren (s. Kapitel A.5). Als na¨chstes wurde die frisch
gereinigte Probe mit so kurzem Luft-Kontakt wie mo¨glich in die Ampulle gelegt, diese
wieder an die Apparatur angeschlossen, evakuiert und dreimal mit N2 gespu¨lt. U¨ber V3
wurden die Ampulle und das Glaskreuz anschließend mit CO gespu¨lt. Danach wurde
die Ampulle mit CO gefu¨llt. Nach Schließen von V8 wurde die Apparatur mehrmals mit
N2 gespu¨lt, um Reste von CO zu entfernen. Zum Abschluss wurde die Ampulle von der
Apparatur getrennt und in den Zwei-Zonen-Ofen gelegt.
H2S (Wasserfrei) Die Schritte waren fast identisch zu oben genannter Vorschrift. Der
einziger Unterschied lagt beim Befu¨llen der Apparatur. Satt festem Na2S und CO wurde
ein CO/H2S-Gemisch verwendet, welches im H2S-Trakt (vgl. Abb. 2.6) hergestellt wurde.
Dazu wurde der Schlenkkolben analog der Ampulle (s.o.) ausgeheizt. Nach Zugabe von
2 - 3 mg Na2S × n H2O (nicht gemo¨rsert) wurde der Schlenkkolben dreimal mit N2 und
einmal mit CO gespu¨lt. Anschließend wurden der H2S-Trakt und die Ampulle evakuiert.
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Nach Schließen von V8 erfolgte die Befu¨llung des H2S-Trakts mit CO. Nach dem Schließen
von V6 wurde u¨ber V7 die in einem Troptrichter vorgelegte, konzentrierte Phosphorsa¨ure§§
in den Schlenkkolben getropft. Es kam zur Bildung von H2S:
2 H+ + Na2S −−→ 2 Na+ + H2S ↑ (2.1)
Wa¨hrenddessen wurde bei offenem V4 die Ampulle weiter evakuiert. Nach Schließen
von V4 und O¨ffnen von V8 wurde u¨ber die Gasexpansion die evakuierte Ampulle mit
dem CO/H2S-Gemisch befu¨llt. Je nach Ansatz wurde V8 direkt danach geschlossen und
die Reaktion im Unterdruck durchgefu¨hrt¶¶, oder es wurde mit V5 der H2S-Trakt wieder
abgetrennt und anschließend bei geschlossenem V2 und offenen V3 und V4 die Ampulle mit
CO auf einen U¨berdruck von 30 mbar aufgefu¨llt. War der CO-U¨berdruck erreicht, wurde
sofort V3 geschlossen, um eine Diffusion von H2S in die CO-Minican zu verhindern. Nach
Schließen von V8 wurde das System inklusive des H2S-Trakts evakuiert und mehrmals mit
Stickstoff gespu¨lt. Zum Schluss wurde die befu¨llte Ampulle von der Apparatur entfernt
und in den Zwei-Zonen-Ofen gelegt.
Der H2S-Partialdruck pH2S in der Ampulle wurde anhand der eingewogenen Menge
an Natriumsulfid m sowie durch die Gro¨ße des Schlenkkolbens eingestellt und unter der
Annahme der idealen Gasgleichung wie folgt berechnet:
pH2S =
m ·R · T
M · Vges (2.2)
Hierbei ist T die Temperatur (298 K). Fu¨r die molare Masse M des Sulfids wurde
entsprechend einer Elementaranalyse (s. Kapitel 6.3.1.5) das Tri-Hydrat angenommen
(M = 132,09 g
mol
). Das Gesamtvolumen Vges ergab sich aus der Summe der Volumina des
Schlenk-Kolbens, der Ampulle und der dazwischenliegenden Leitung. Um die H2S-Menge
u¨ber einen gro¨ßeren Bereich einstellen zu ko¨nnen, wurden zwei verschiedene Schlenk-Kolben
verwendet. Die gemessenen Volumina sind in Tabelle 2.3 zusammengestellt.
Typische Einwaagen von 2 - 3 mg Na2S × n H2O entsprachen bei der Verwendung von
Kolben A einem Partialdruck pH2S von 1,0 - 1,6 mbar.
H2S + Wasser Eine weitere durchgefu¨hrte Variante war die zusa¨tzliche Zugabe von
Wasser in die Ampulle, wodurch die Reproduzierbarkeit der Reaktion erho¨ht wurde (s.
Kapitel 6.3.1.5). Das Vorgehen a¨hnelte dabei der wasserfreien Befu¨llung mit H2S mit dem
Unterschied, dass vor der Positionierung des Nickel-Films wenige Tropfen entionisiertes Was-
ser am Ende der Ampulle vorgelegt wurden. Beim Spu¨len der Ampulle wurde anschließend
darauf geachtet, dass durch zwischenzeitliches Evakuieren der Ampulle der Wassertropfen
§§ Es wurde konzentrierte Phosphorsa¨ure verwendet, da sie im Gegensatz zu beispielsweise Salzsa¨ure
keine gasfo¨rmigen Komponenten entha¨lt und verglichen mit anderen Mineralsa¨uren keine ausgepra¨gte
Oxidationskraft besitzt. [141]
¶¶ Fu¨r Kolben A: gemessen: p = 544 mbar; berechnet nach Tab. 2.3: p = 517 mbar
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Tabelle 2.3: Volumina der einzelnen Komponenten der Apparatur, mit der das H2S/CO-Gemisch
hergestellt und in die Ampulle geleitet wurde (vgl. Abb. 2.6). Neben dem Volumen der Ampulle ist
das Volumen des Kolbens fu¨r die H2S-Herstellung und das Volumen des Leitungsstu¨cks zwischen
dem Kolben und der Ampulle angegeben. Fu¨r die Versuche wurden zwei Kolben unterschiedlicher
Gro¨ße verwendet. Zusa¨tzlich wurde das Gesamtvolumen Vges berechnet, welches in Gleichung 2.2
eingeht.
Bereich Kolben A Kolben B
Ampulle 135 mL
Leitung 39 mL
Kolben 186 mL 750 mL
Gesamt Vges 360 mL 924 mL
nicht entfernt wurde, da Wasser bei 25 ◦C bereits einen signifikanten Dampfdruck von
32 mbar [151] besitzt. Dazu wurde das Evakuieren der Ampullen nur kurz durchgefu¨hrt, so
dass aus kinetischen Gru¨nden keine vollsta¨ndige Entfernung des Wassertropfens eintrat.
Eine erfolgreiche Transportreaktion und damit eine Entfernung des Nickels ließ sich
an einem Metall-Spiegel am Ende der Ampulle (Abb. 2.4) und an einer Blaufa¨rbung des
Films erkennen. Der Grund fu¨r die Blaufa¨rbung ist ein Interferenzeffekt an der ca. 150 nm
dicken YSZ-Schicht. Typischerweise erfolgte die Reaktion in weniger als 24 Stunden. Bei
Nickelfilmen, die mit Graphen bedeckt waren, lag die Reaktionsdauer zum Abtransport
des Nickels in der gleichen Gro¨ßenordnung wie bei den graphenfreien Filmen.
Die Gaszusammensetzung in der Ampulle wurde massenspektrometrisch bestimmt. Dazu
wurde ein Anschluss fu¨r die Ampullen an eine weitere, hier nicht im Detail beschriebene
UHV-Kammer gebaut, welche ein Pfeiffer QMA200 Quadrupol-Massenspektrometer
enthielt. Der Basisdruck dieser Kammer lagt bei ≤ 1,3× 10−10 mbar. U¨ber einen Schlauch
wurde die Ampulle mit einem Leak -Ventil verbunden. Diese Verbindung konnte zusa¨tzlich
u¨ber eine Drehschieberpumpe von Edwards u¨ber eine vorgeschaltete Zeolithfalle bis zu
einem Druck von < 2,0× 10−2 mbar evakuiert werden. Die Druckmessung erfolgte mittels
eines Baratrons. Fu¨r die Messung der Zusammensetzung der Gasphase in der Ampulle
wurde die Ampulle angeschlossen, das Verbindungsstu¨ck evakuiert und anschließend das
Ventil zur Pumpe geschlossen. Danach wurde das Ventil an der Ampulle geo¨ffnet und
u¨ber das Leak -Ventil ein Druck von 1,3 × 10−6 mbar in die Kammer eingelassen. Die
Messung erfolgte als Vollspektrum im Bereich von m/z = 0− 200. Zur Untergrundkorrektur
wurde unmittelbar vor dem Einlass des Gases ein Hintergrundspektrum vom Restgas in
der UHV-Kammer aufgenommen und dieses Hintergrundspektrum von der eigentlichen
Messung abgezogen.
Mit diesem Aufbau wurden Anteile im Bereich von wenigen ppm (parts per million) im
Reaktionsgas nachgewiesen.
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2.6 Weitere Analytik
Rasterelektronenmikroskopie Mittels der Rasterelektronenmikroskopie (SEM, scanning
electron microscopy) wurde die Topographie der Filmproben auf einer Mikrometerskala
zu unterschiedlichen Zeitpunkten der Syntheseroute bestimmt. Die SEM-Messungen wur-
den an einem Jeol JSM-6500F SEM durchgefu¨hrt. Als Elektronenquelle diente eine
Feldemissionsquelle. Verwendet wurden Elektronenenergien von 4 und 5 keV. Um eine
Aufladung der Proben zu verhindern, die durch die YSZ-Zwischenschicht elektrisch isoliert
waren, wurden sie mit zwei Tantal-Laschen auf ein Tantal-Blech als Unterlage befestigt. Auf
diese Weise war ein leitender Kontakt zum Metallfilm bzw. zur Graphenschicht hergestellt.
Fu¨r die energiedispersive Ro¨ntgenspektroskopie (EDX, energy dispersive X-ray spectrosco-
py) zur Elementaranalyse wurden Einstrahlenergien von 15 und 20 keV verwendet. Der
EDX-Analysator war von Oxford Instruments.
Raman-Spektroskopie Die Raman-Spektroskopie wurde eingesetzt, um die Qualita¨t des
Graphens nach dem Ablo¨sen vom Metall zu bestimmen. Dazu wurde ein Horiba Jobin
Yvon HR800 UV-Spektrometer verwendet. Als Laser diente ein He-Ne-Laser mit einer
Wellenla¨nge von 632,8 nm. Der Belichtungsspot besaß dabei einen Durchmesser von ca.
1,7 µm. Alternativ wurde ein Horiba T64000-Spektrometer eingesetzt, welches mit
einem Ar+-Ionen-Laser ausgeru¨stet war und Laserwellenla¨ngen von 488 nm und 514 nm
lieferte.
Rasterkraftmikroskopie Die Rasterkraftmikroskopie (AFM, atomic force microscopy)
wurde zur Unterstu¨tzung der SEM-Messungen zur Bestimmung der Topographie der
Filmproben eingesetzt, wobei hiermit Ho¨henunterschiede quantitativ bestimmt wurden.
Zudem wurde es eingesetzt, um u¨ber den Phasenkontrast unterschiedliche Materialien zu




Die Ro¨ntgen-Photoelektronen-Spektroskopie (XPS, X-ray photoelectron spectroscopy) ist
eine Methode zur Untersuchung der atomaren Zusammensetzung von Oberfla¨chen. Sie wurde
in dieser Arbeit eingesetzt, um das Auflo¨sen der Metallfilme zu untersuchen. Grundlage fu¨r























Abbildung 3.1: Energiediagramm fu¨r XPS. Auf der linken Seite sind die Energieniveaus der
Probe gezeichnet, auf der rechten Seite die des Analysators.
Die zu untersuchende Probe (Abb. 3.1 links) wird mit Ro¨ntgenstrahlung der Energie
hν bestrahlt, wodurch Elektronen aus Rumpfniveaus und dem Valenzband emittiert wer-
den. [148] Um ein Elektron herauszulo¨sen, mu¨ssen mindestens dessen Bindungsenergie EB
und die Austrittsarbeit ϕProbe u¨berwunden werden. Die Bindungsenergie wird dabei auf die
Fermi-Energie EF bezogen. Da der Analysator elektrisch mit der Probe verbunden ist, liegt
das Fermi-Niveau des Analysators auf einer definierten Energie relativ zum Fermi-Niveau
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der Probe. Abb. 3.1 zeigt eine Situation ohne angelegte Spannung zwischen Analysator
und Probe, so dass die Fermi-Niveaus auf gleicher Ho¨he sind. Durch den Unterschied der
Austrittsarbeiten von Probe und Analysator entsteht dennoch ein Potentialunterschied
zwischen den Vakuumenergien EVac vor den Oberfla¨chen von Probe und Analysator. Da
die Messung der kinetischen Energie Ekin des herausgelo¨sten Elektrons relativ zur Vakuum-
energie des Analysators erfolgt, geht die Austrittsarbeit ϕAnalysator in die Bestimmung der
gesuchten Bindungsenergie EB ein:
Ekin = hν − EB − ϕAnalysator (3.1)
In der hier verwendeten Apparatur wurde die kinetische Energie der emittierten Elektro-
nen mit Hilfe eines Halbkugelanalysators gemessen, welcher mit einer konstanten Passenergie
betrieben wurde. Die Energieauftrennung erfolgte dabei u¨ber eine variable Abbremsspan-
nung zwischen der Probe und dem Eingang des Analysators, die die Fermi-Niveaus gegenein-
ander verschiebt. [148] Zum Nachweis der Elektronen wurde ein Kanalelektronenvervielfacher
verwendet.
Der Grund fu¨r die Oberfla¨chensensitivita¨t von XPS liegt in den emittierten Photoelek-
tronen, die mit ≤ 1487 eV (vgl. Gl. 3.1 fu¨r Al Kα) relativ kleine kinetische Energien
besitzen. Dadurch haben die Elektronen im Festko¨rper nur eine sehr geringe inelastische
mittlere freie Wegla¨nge λ im Bereich von 1 - 10 Monolagen. [152] Somit ko¨nnen nur die
Photoelektronen, die aus den obersten Atomlagen der Probe ausgelo¨st werden, die Probe
verlassen.
Die mit XPS erhaltene Bindungsenergie ist abha¨ngig vom jeweiligen Element und dem
Orbital, aus dem das Elektron herausgelo¨st wurde. Durch einen Vergleich mit Literaturwer-
ten ko¨nnen so die an der Probenoberfla¨che vorhandenen Elemente identifiziert werden. [147]
Des Weiteren ha¨ngt die Bindungsenergie auch von der Oxidationsstufe bzw. der chemi-
schen Umgebung des jeweiligen Elements ab. [153] Diese Vera¨nderung der Bindungsenergie
wird chemische Verschiebung genannt. Wird das Atom als Hohlkugel angenommen, an
dessen Oberfla¨che eine Ladung qi sitzt, ist das Potential innerhalb der Kugel an allen
Punkten gleich qi/rv, wobei rv der mittlere Abstand der Valenzelektronen zum Kern ist.
Eine A¨nderung der Ladung ∆qi in den Valenzzusta¨nden fu¨hrt zu einer Ladungsa¨nderung
∆qi/rv innerhalb der Kugel. So ist die Bindungsenergie von allen Rumpf-Niveaus in gleicher
Weise von einer Ladungsa¨nderung und damit einer chemischen Verschiebung betroffen. [153]
Alle XPS-Signale, die nicht von einem s-Orbital verursacht werden, sind aufgrund der
Spin-Bahn-Kopplung zu Dubletts aufgespalten. [153] Der Gesamtdrehimpuls j ergibt sich
aus dem Bahndrehimpuls l und dem Spin s:
j = |l ± s| (3.2)
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Das Intensita¨ts-Verha¨ltnis der beiden Dublett-Komponenten entspricht dessen Multipli-
zita¨ten, die durch 2j + 1 gegeben sind.
Die gemessenen Signale wurden nach Abzug eines linearen Untergrunds mit einer Doniach-










ΓG ist die Halbwertsbreite (FWHM; Full Width at Half Maximum) und σ die Standard-
abweichung der Gauß-Funktion. E ist die Energie, EB die Energie-Position des Signals und
f (E) die Doniach-Sˇunjic´-Funktion. Letztere ist wie folgt definiert: [154,155]
f (E) =









(E2 + 4Γ 2L)
( 1−α2 )
(3.4)
Die Doniach-Sˇunjic´-Funktion ist eine asymmetrische Lorentz-Funktion, wobei ΓL die
FWHM des Lorentz-Anteils ist, α die Asymmetrie und γ (x) die Gamma-Funktion∗. Fu¨r
α = 0 geht die Doniach-Sˇunjic´-Funktion in eine Lorentz-Funktion u¨ber und aus Gleichung
3.3 wird die Voigt-Funktion. Der Lorentz-Anteil beschreibt die natu¨rliche Linienbreite des
Photoelektronensignals, welche von der Lebensdauer des Elektronenlochs abha¨ngig ist. Bei
Metallen fu¨hrt die Anregung niederenergetischer Elektronen-Loch-Paare zu einer Asymme-
trie des Signals in Richtung hoher Bindungsenergien. [154] Der Gauß-Anteil beschreibt eine
Linienverbreiterung durch Phononen und die Auflo¨sung des Messgera¨tes. [154]
Die Quantifizierung der XPS-Messungen erfolgte u¨ber die Intensita¨ten I der gemessenen
Signale. Diese sind abha¨ngig vom Ionisations-Wirkungsquerschnitt σ des jeweiligen Niveaus,
der Transmission T des Analysators sowie der Anzahl an Atomen N im Messbereich:
I ∝ σ · T ·N (3.5)
Die Transmission des Analysators wurde experimentell wie folgt bestimmt:
T ∝ (Ekin/eV)−0,636 (3.6)
Fu¨r eine homogene Probe ist N proportional zu λ des jeweiligen U¨bergangs und zum
Anteil x dieses Elements in der Probe:
N ∝ λ · x (3.7)





Fu¨r das Verha¨ltnis zweier Elemente zueinander ergibt sich dabei folgende Beziehung,
welche zur Bestimmung der Zusammensetzung von Volumenstrukturen verwendet wurde:







Nach der Entfernung des Nickel-Films durch das Mond-Verfahren blieben dreidimensio-
nale Partikel aus Nickelsulfid zuru¨ck (s. Kapitel 6.3.1.1). Unter der Annahme, dass diese
Partikel groß (∅ λ) sind, la¨sst sich mit XPS der Fla¨chenanteil ermitteln, der mit diesen
Partikeln bedeckt ist. Die Anzahl an Atomen einer Sorte N ist dabei von der mittels XPS
sichtbaren Fla¨che A der jeweiligen Verbindung abha¨ngig:










Hierbei ist NA die Avogadro-Konstante, n die Stoffmenge, m die Masse, M die molare
Masse und % die Dichte. U¨ber ein Verha¨ltnis der Fla¨chen kann so die Bedeckung der Partikel











Die fu¨r die Quantifizierung beno¨tigten Wirkungsquerschnitte σ der in der vorliegenden
Arbeit aufgetretenen Elemente sind in Ref. [156] tabelliert. Die ebenfalls beno¨tigten mittleren
freien Wegla¨ngen von Elektronen im Festko¨rper λ sind im Anhang A.1 gelistet.
Erfolgte die XPS-Messung an Filmen, bei denen das Metall entfernt worden war und
die isolierende YSZ-Schicht sichtbar war, kam es zu einer Aufladung der Proben. Die
daraus resultierende Verschiebung der Signale wurde korrigiert, indem als Referenz das




Die Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) ist eine oberfla¨chensensitive und elementspezifi-
sche Methode. Mit dieser Methode wurde die Oberfla¨chenzusammensetzung der Metallfilme
vor und nach dem Graphenwachstum bestimmt. Die AES beruht auf dem Auger-Effekt, [148]
welcher in Abb. 3.2 gezeigt ist.
Dabei wird die Probe mit Elektronen (in dieser Arbeit mit einer Energie von EP = 3 keV)
beschossen, was zu einer Ionisierung eines kernnahen Niveaus fu¨hrt. Dieses Elektronenloch
wird durch ein Elektron aus einer ho¨heren Schale aufgefu¨llt. Die so freiwerdende Energie
kann entweder als Ro¨ntgenstrahlung abgegeben werden (Ro¨ntgenfluoreszenz), oder sie wird








Abbildung 3.2: Energiediagramm der Auger-Elektronen-Spektroskopie am Beispiel eines
KL1L2,3-U¨bergangs. Die gefu¨llten Kreise symbolisieren Elektronen, die leeren Kreise Elektro-
nenlo¨cher. Der erste Schritt ist die Ionisierung (links), gefolgt von der Auffu¨llung des Lochs und
der Emission des Auger-Elektrons mit der Energie Ekin (Mitte). Der Endzustand ist ein zweifach
ionisiertes Atom (rechts).
als sogenanntes Auger-Elektron verlassen kann. Die Nomenklatur der U¨berga¨nge erfolgt
nach dem Schema ABC, wobei A das Niveau ist, das ionisiert wurde, B das Niveau, aus
dem das Elektron nachgeru¨ckt ist und C das Niveau, aus dem das Auger-Elektron stammt.
Die kinetische Energie des Auger-Elektrons ha¨ngt dabei nur von den Bindungsenergien der
beteiligten Niveaus ab und ist fu¨r jedes Element spezifisch. Fu¨r das in Abb. 3.2 gezeigte
Beispiel eines KL1L2,3-U¨bergangs ergibt sich:
Ekin = EKL1L2,3 = EK − EL1 − E∗L2,3 (3.11)
Die Bindungsenergie EL2,3 ist dabei durch das Elektronenloch im Niveau L1 vera¨ndert,
was durch die Verwendung von E∗L2,3 gekennzeichnet ist. Da die Auger-Signale eine geringe
Intensita¨t und zudem einen hohen Untergrund besitzen, wurde nicht direkt deren Intensita¨t
I gemessen, sondern mittels Lock-In-Technik die Ableitung dI/dE.
Die Quantifizierung der AES-Signale zur Bestimmung der Bedeckung an Graphen
oder von auftretenden Verunreinigungen erfolgte u¨ber einen Sensitivita¨tsfaktor S, der die
Intensita¨t des jeweiligen U¨bergangs bezu¨glich des Auger-U¨bergangs von Silber angibt. [150]
Fu¨r die Adsorbatphasen mit geringer Bedeckung (θ < 1 ML) auf den einkristallinen







Dabei ist λSub die inelastische mittlere freie Wegla¨nge und dSub der Schichtabstand
im Substrat. Eine Ausnahme bildete die Bestimmung der Kohlenstoff-Bedeckung auf
Ruthenium-Filmen. Diese war nicht direkt mo¨glich, da sich die Ruthenium- und Kohlenstoff-
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U¨berga¨nge u¨berlagern [Ru(M5N4,5N4,5): 273 eV; C(KLL): 272 eV
[53]]. Die ga¨ngige Methode,
die Kohlenstoffmenge dennoch zu bestimmen, ist die Analyse der Asymmetrie R dieses
Signals,† wobei das Verha¨ltnis von unterer zu oberer Peakha¨lfte gebildet wird. [53,158] Fu¨r
eine saubere Ru(0001)-Fla¨che wurde hier eine Asymmetrie von 1,2 erhalten. Bei einer
Bedeckung mit einer Monolage Graphen stieg sie auf ca. 2,0, was konsistent mit bekannten
Literaturwerten ist. [53]
3.3 Raster-Tunnel-Mikroskopie
Mittels der Raster-Tunnel-Mikroskopie (STM, scanning tunneling microscopy) wurde die
Topographie der Metallfilme bestimmt. Außerdem wurde das gewachsene Graphen mit
atomarer Auflo¨sung untersucht.
Zur Abbildung von Oberfla¨chen mit atomarer Auflo¨sung wird beim STM eine Metallspitze
bis auf wenige A˚ngstro¨m an die zu untersuchende, leitfa¨hige Probe angena¨hert. [159] Durch
den quantenmechanischen Tunneleffekt treten Elektronen zwischen Spitze und Probe u¨ber,
die beim Anlegen einer Spannung (typischerweise 10 mV bis 1 V) einen Nettostrom in der
Gro¨ßenordnung von nA ergeben. Der Strom It la¨sst sich fu¨r kleine Spannungen (eUt  φeff)
na¨herungsweise wie folgt beschreiben: [160–163]





Hierbei ist Ut die angelegte Tunnelspannung, LDOS (EF) die lokale Zustandsdichte der
Probe am Fermi-Niveau, s der Abstand zwischen Spitze und Probe, me die Elektronen-
ruhemasse, ϕeff ≈ 12 (ϕSpitze + ϕProbe) die effektive Tunnelbarriere und h das Plancksche
Wirkungsquantum.‡ Die hohe Auflo¨sung dieser Methode resultiert aus der exponentiellen
Abha¨ngigkeit des Tunnelstroms von s. Fu¨r typische Werte von ϕeff ≈ 4 eV a¨ndert sich
der Tunnelstrom um eine Gro¨ßenordnung, wenn sich s um 1 A˚ vera¨ndert. Durch eine
Bewegung der Spitze u¨ber die Probe kann so deren Topographie bestimmt werden. In
der hier vorliegenden Arbeit wurde ausschließlich der constant current-Betriebsmodus des
STMs verwendet. Hierbei wurde bei der Rasterbewegung der Spitze u¨ber die Oberfla¨che
der Spitze-Probe-Abstand mit Hilfe eines Reglers so nachgefu¨hrt, dass der Tunnelstrom
It konstant blieb. Aufgezeichnet wurde das Regelsignal, welches der Ho¨he der Spitze
entspricht.
Da der Tunnelstrom nach Gl. 3.13 außer vom Abstand von der lokalen Zustandsdichte
abha¨ngt, spielen neben der Topographie auch elektronische Effekte eine Rolle. Ein STM-
Bild ist daher immer eine U¨berlagerung dieser beiden Einflu¨sse. Zudem ist das Vorzeichen
†Wa¨hrend das Rutheniumsignal anna¨hernd symmetrisch ist, weist das Signal von Kohlenstoff eine
deutliche Asymmetrie auf. [53,158]
‡mit ~ = h2pi
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der Tunnelspannung von Bedeutung. Bei negativer Spannung an der Probe tunneln die
Elektronen von besetzten Zusta¨nden der Probe in unbesetzte Zusta¨nde der Spitze (Abb.
3.3 links, filled state image). Liegt dagegen an der Probe ein positives Potential relativ

















Abbildung 3.3: Energiediagramm fu¨r das STM. Je nach Spannung ko¨nnen die Elektronen von
den besetzten Zusta¨nden (grau) der Probe in unbesetzte Zusta¨nde der Spitze tunneln (links, filled
state image), oder anders herum (rechts, empty state image).
3.4 Beugung niederenergetischer Elektronen
Die Untersuchung periodischer Oberfla¨chenstrukturen kann durch die elastische Beugung
von langsamen Elektronen erfolgen (LEED, low energy electron diffraction). [148] Dies
wurde im Rahmen dieser Arbeit vor allem dazu verwendet, um auf makroskopischer Skala
die Ausrichtung des Graphens zu bestimmen. Diese Methode beruht darauf, dass sich









Dabei ist h das Planksche Wirkungsquantum, me die Elektronenmasse, Ekin die kinetische
Energie, e die Elementarladung und U die Beschleunigungsspannung. Bei einem senkrechten
Einfall der Elektronen erfolgt die Beugung an einem zweidimensionalen Gitter nach folgender
Bedingung:
nλ = dhksin(ϕ) (3.15)
Hierbei ist dhk der Gitterabstand innerhalb der zweidimensionalen Gitternetzebenen, ϕ
der Winkel der gebeugten Elektronen bezogen auf die Oberfla¨chennormale und n eine ganze
Zahl, die die Beugungsordnung angibt. U¨ber den messbaren Winkel ϕ la¨sst sich direkt
die Abmessung der Einheitszelle der kristallinen Oberfla¨chenphase bestimmen. Damit
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die de Broglie-Wellenla¨nge der Elektronen in der Gro¨ßenordnung der Gitterkonstanten
liegt, werden typischerweise Energien in einem Bereich von 20 bis 500 eV verwendet. In
diesem Energiebereich liegt das Minimum der mittleren freien Wegla¨nge von Elektronen in
Festko¨rpern, [152] weshalb diese Methode oberfla¨chensensitiv ist.
Der schematische Aufbau einer LEED-Apparatur ist in Abb. 3.4 gezeigt. Die Elektro-
nen werden durch thermische Emission aus einem Filament erzeugt und mit bekannter
Spannung U auf die Probe beschleunigt. Die an der Probe gebeugten Elektronen werden
anschließend durch einen Fluoreszenzschirm mit mehreren vorgeschalteten Gittern nach-
gewiesen. Das erste Gitter sorgt dafu¨r, dass die Elektronen feldfrei fliegen ko¨nnen und es
so zu keinen Verzerrungen des Beugungsbilds kommt. U¨ber das zweite Gitter wird eine
Gegenspannung angelegt, die wenige Volt kleiner ist als die Beschleunigungsspannung der
Elektronen. Dadurch werden alle inelastisch gestreuten Elektronen herausgefiltert. Das
dritte Gitter liegt auf Masse und verhindert ein U¨bergreifen des hohen Potentials des
Fluoreszenzschirms auf das zweite Gitter. Zum Nachweis werden die Elektronen mit ca.
5 kV auf den Fluoreszenzschirm beschleunigt und dadurch sichtbar gemacht.
Abbildung 3.4: Schematischer Aufbau einer typischen LEED-Apparatur. Bearbeitet aus Ref. [148].
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3.5 Low Energy Electron Microscopy
Beim LEEM (Low Energy Electron Microscopy) werden von der Oberfla¨che reflektierte
Elektronen zur Aufzeichnung von Realraumbildern genutzt. Dadurch lassen sich ober-
fla¨chensensitiv Strukturen im Bereich von wenigen Nanometern bis hin zu ca. 50 Mikrome-
tern untersuchen. Dadurch wurde das Graphen auf gro¨ßerer Skala als im STM untersucht.
Weiterhin erfolgte mit LEEM die in situ-Untersuchung des Graphenwachstums auf den
einkristallinen Filmen. Der Aufbau eines LEEMs ist in Abb. 3.5 dargestellt.
Abbildung 3.5: Schematischer Aufbau eines LEEMs. [164] Der Strahlengang ist fu¨r eine nicht
aktive intermediate lens und damit fu¨r die Abbildung eines Realraumbildes gezeichnet. Fu¨r PEEM
(vgl. Kapitel 3.6) wird die Probe nicht mit Elektronen, sondern mit UV-Licht bestrahlt, wobei
die emittierten Photoelektronen mit derselben Optik aufgefangen werden.
Der Aufbau a¨hnelt dem eines TEM (Transmissionselektronenmikroskop). Allerdings
ko¨nnen die Elektronen beim LEEM aufgrund ihrer niedrigen Energie die Probe nicht
durchdringen, weshalb hier nur die zuru¨ckgestreuten Elektronen gemessen werden. [165] Die
in der Elektronenquelle erzeugten Elektronen werden auf 15 keV beschleunigt und u¨ber
einen magnetischen Deflektor um 90◦ so abgelenkt, dass sie senkrecht auf die Probe treffen.
Zwischen der Objektiv-Linse und der Probe wird eine Gegenspannung von 15 kV abzu¨glich
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der Messspannung angelegt, was zu einem Abbremsen der Elektronen auf typische LEED-
Energien unmittelbar vor der Probe fu¨hrt. Die an der Oberfla¨che reflektierten Elektronen
werden wieder auf 15 keV beschleunigt und u¨ber den Deflektor erneut um 90◦ abgelenkt.
U¨ber die nachfolgenden Linsen kann gewa¨hlt werden, ob ein Realraum- oder ein Beugungs-
Bild gemessen wird. Die Detektion der Elektronen erfolgt u¨ber eine Mikrokanalplatte,
welche die Elektronen vervielfa¨ltigt, gefolgt von einem Fluoreszenzschirm und einer Kamera.
Bei der Aufnahme von Realraumbildern ist der Kontrast im Wesentlichen von der I(V )-
Kurve des (0,0)-Reflexes abha¨ngig. In der Praxis la¨sst sich im LEEM eine Auflo¨sung von
wenigen Nanometern erreichen.
Wird das Mikroskop im Beugungsmodus betrieben, gibt es mehrere Vorteile gegenu¨ber
einem konventionellen LEED-System. So kann der (0,0)-Reflex direkt gemessen werden,
und die Positionen der Reflexe a¨ndern sich nicht mit der Energie. Zudem ist eine ortsauf-
gelo¨ste Messung mo¨glich, da der verwendete Elektronenstrahl einen kleineren Durchmesser
als beim LEED besitzt. Bei den in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Messungen besaß der
Elektronenstahl die Form einer Ellipse mit Durchmessern von ca. 8 µm und 13 µm. Zur
Verbesserung der lateralen Auflo¨sung konnte durch eine zusa¨tzliche Blende der einfallende
Elektronenstrahl verschma¨lert werden, so dass nur noch ein Bereich mit einem Durchmesser
von 0,74 µm gemessen wurde. Dies wird durch die Bezeichnung µ-LEED gekennzeichnet.
Dies wurde beispielsweise verwendet, um die Orientierung einzelner Ko¨rner in polykris-
tallin gewachsenem Graphen zu bestimmen, wenn die einzelnen Grapheninseln sehr nahe
beieinander lagen.
3.6 Photoemissions-Elektronen-Mikroskopie
Die Photoemissions-Elektronen-Mikroskopie (PEEM, Photoemission electron microscopy)
wurde wie LEEM zur in situ-Untersuchung des Graphenwachstums eingesetzt. Durch einen
unterschiedlichen Kontrast in der Abbildung konnte so mittels PEEM besser zwischen
rotiertem und ausgerichtetem Graphen unterschieden werden. Diese Methode beruht auf
dem Photoeffekt (vgl. Kapitel 3.1) und verwendet dieselbe Elektronenoptik wie das LEEM
(Abb. 3.5). Im Unterschied zum LEEM wird die Probe hier jedoch mit Licht anstatt mit
Elektronen bestrahlt. Dies fu¨hrt zur Emission von Photoelektronen, deren Detektion analog
des LEEMs erfolgt. Bei der Bestrahlung der Probe mit UV-Licht, das hier durch eine
Quecksilber-Dampf-Lampe erzeugt wurde, bestimmt die lokale Austrittsarbeit der Probe
den Bild-Kontrast. Ist die Austrittsarbeit gro¨ßer als die Energie der eingestrahlten Photonen
werden keine Photoelektronen herausgelo¨st. Die wichtigsten U¨berga¨nge der verwendeten
Hg-Lampe liegen laut Herstellerangaben (LOT) bei 4,2 eV, 3,9 eV, 3,4 eV, 3,1 eV, 2,8 eV,
2,3 eV und 2,2 eV. Der field of view dieser Methode liegt in derselben Gro¨ßenordnung wie
beim LEEM, wobei hier Bilder mit einer Gro¨ße von bis zu 100 µm aufgenommen werden
konnten. U¨ber eine zusa¨tzliche Blende ließ sich zudem ohne Unterbrechung zwischen PEEM
und LEEM wechseln, weshalb sich beide Methoden gut erga¨nzten.
3.7 Massenspektrometrie 33
3.7 Massenspektrometrie
Mittels Massenspektrometrie la¨sst sich die Zusammensetzung einer Gasphase bestimmen.
In dieser Arbeit wurde so die beim Mond-Verfahren vorliegende Gasphase untersucht. Dazu
werden die Komponenten der Gasphase zuna¨chst ionisiert und anschließend nach ihrer
Masse aufgetrennt. Der schematische Aufbau des in dieser Arbeit verwendeten Quadrupol-
Massenspektrometers (QMS) ist in Abb. 3.6 beschrieben.
Abbildung 3.6: Schematischer Aufbau eines Quadrupol-Massenspektrometers. [166] Nach der
Ionisation (links) erfolgt in dem Stabsystem die Auftrennung nach dem Masse-zu-Ladungs-
Verha¨ltnis (Mitte) und anschließend die Detektion (rechts).
Am Kopf des Massenspektrometers werden die Gasteilchen durch Elektronenstoß io-
nisiert. Die Auftrennung nach ihrer Masse erfolgt in einem System aus vier parallelen
Sta¨ben, die einen Quadrupol bilden. Am Quadrupol liegt eine U¨berlagerung aus einer
Gleich- und einer Wechselspannung an. Die beiden, sich gegenu¨berliegenden, positiven Pole
bilden dabei einen high-pass-Filter, was bedeutet, dass nur Gasteilchen mit einer hohen
Masse von dem Stabsystem durchgelassen werden und Gasteilchen mit niedriger Masse
ausgelo¨scht werden. [167] Dagegen wirken die beiden negativen Pole wie low-pass-Filter.
Folglich werden insgesamt nur Gasteilchen einer bestimmten Masse durch das Stabsystem
durchgelassen. U¨ber die Amplitude bzw. die Frequenz der Wechselspannung kann die Masse,
die durchgelassen werden soll, kontrolliert werden. Am Ende des Stabsystems erfolgt der
Nachweis der Ionen mit einem Kanalelektronenvervielfacher.
Wa¨hrend der Ionisation bzw. der Auftrennung nach der Masse gibt es weitere Prozesse,
die eine Rolle spielen. So ko¨nnen die Teilchen auch mehrfach ionisiert werden. Aus diesem
Grund wird nicht die Masse m, sondern das Masse-zu-Ladungs-Verha¨ltnis m/z bestimmt.
Zudem kann es bei ionisierten Moleku¨len zu einem Zerfall kommen, wobei das Fragment, das
die Ladung tra¨gt, nachgewiesen wird. Bei Gasgemischen kann es dadurch zur U¨berlagerung
der Signale von verschiedenen Gasen kommen. Daher ist es no¨tig, die Zerfallsmuster der in




Die Raman-Spektroskopie basiert auf einer schwingungsspektroskopischen Untersuchung
der Probe. Da damit eine Vielzahl an Informationen u¨ber Graphen erhalten werden ko¨nnen,
ist es eine Hauptmethode zur Charakterisierung von Graphen. [168,169] In dieser Arbeit
wurde die Raman-Spektroskopie eingesetzt, um das von den einkristallinen Metallfilmen
abgelo¨ste Graphen zu untersuchen und so dessen Qualita¨t zu bestimmen.
Ein typisches Raman-Spektrum einer Monolage Graphen nach Entfernung der Metallun-
terlage ist in Abb. 3.7 zu sehen. Dieses zeigt im Bereich von 1200 - 2800 cm−1 mehrere
Signale, welche Informationen u¨ber die atomare und elektronische Struktur enthalten. Die
dem Spektrum zugrunde liegenden Prozesse sind in Abb. 3.8a) skizziert, wa¨hrend die





















Abbildung 3.7: Raman-Spektrum einer Monolage Graphen auf YSZ (λLaser = 633 nm).
Die G-Bande ist der einzige Raman-U¨bergang von Graphen, der durch einen Streuprozess
erster Ordnung entsteht. Dieser ist in Abb. 3.8a) skizziert. Durch die Bestrahlung des
Graphens mit Laserlicht im sichtbaren Bereich findet dabei ein elektronischer U¨bergang
statt, der aufgrund des geringen Photonenimpulses senkrecht erfolgt. Wegen der linearen
Dispersion der pi- und pi∗-Ba¨nder am K-Punkt erfolgt der U¨bergang zwischen zwei erlaubten
Zusta¨nden und ist daher resonant. [168] Dieser resonante U¨bergang erkla¨rt auch die hohe
Intensita¨t der Raman-Signale bei der Messung von Graphen. Im angeregten Zustand erfolgt
eine inelastische Streuung an einem Phonon und die Relaxation des Elektrons in den
Grundzustand unter Emission eines Photons. Dessen Energie ist gegenu¨ber der Energie
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des eingestrahlten Photons um die Energie des Phonons reduziert. Bei der G-Bande tritt
die Streuung an einer zweifach entarteten Phononen-Mode (in plane optische Mode, E2g)





Abbildung 3.8: a) Skizze der Streuprozesse, die den bei Graphen auftretenden Raman-Banden
zugrunde liegen. b) Berechnete Phononendispersion von Graphen. (bearbeitet aus Ref. [169])
Die D- und 2D-U¨berga¨nge entstehen aus Prozessen zweiter Ordnung. Wie in Abb.
3.8a) gezeigt, kommt es nach der senkrechten Anregung durch einen Streuprozess zu
einem elektronischen U¨bergang zwischen dem K- und K‘-Punkt (inter-valley-Prozess). [169]
Aufgrund der Impulserhaltung wird dazu ein Phonon beno¨tigt, welches sich nahe des
K-Punkts in der Phononendispersion [Abb. 3.8b)] befindet. Damit eine Rekombination
zwischen Elektron und Loch erfolgen kann, bedarf es in einem zweiten Streuprozess der
Ru¨ckstreuung des Elektrons. Alternativ ist es auch mo¨glich, dass das Elektronenloch so
gestreut wird, dass eine Rekombination mo¨glich ist. [169] Insgesamt sind bei der 2D-Bande§
zwei iTO-Phononen (in plane, transversal, optisch) beteiligt. Die iTO-Phononen am K-
Punkt lassen sich einer Atmungsmode der Kohlenstoff-Sechsringe zuordnen. [168] Erfolgt
einer der beiden Streuprozesse an einem Defekt fu¨hrt dies zur D-Bande [Abb. 3.8a)].
Der zweite Streuprozess findet hierbei an einem iTO-Phonon statt. [168,169] Die in Abb.
3.7 sichtbare G*-Bande entsteht analog der 2D-Bande. Jedoch ist hier je ein iTO- und
LA-Phonon (longitudinal, akustisch) beteiligt.
Die Streuung zweiter Ordnung ist auch als intra-valley-Prozess mo¨glich, also innerhalb
eines Kegels um den K- bzw. K‘-Punkt. Dies ist fu¨r den D’-U¨bergang in Abb. 3.8a) gezeigt.
Hierbei finden die Streuprozesse an einem Defekt und einem Phonon statt. [169] Aufgrund der
Impulserhaltung besitzt das hier auftauchende iLO-Phonon (in plane, longitudinal, optisch)
einen deutlich kleineren Wellenvektor als beim inter-valley-Prozess und liegt zwischen dem
K- und Γ-Punkt in der Phononendispersion.
§ In der Literatur wird der 2D-U¨bergang auch als G’-Bande bezeichnet. [169]
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Raman-U¨berga¨nge zweiter Ordnung von Graphen zeigen ein dispersives Verhalten,
weshalb sich deren Frequenz mit der Energie des Laserlichts ELaser a¨ndert.
[170] Aufgrund
der Resonanzbedingung bei der Anregung, findet diese, je nach Laserenergie, unterschiedlich
weit vom K-Punkt entfernt statt. Dadurch a¨ndert sich die La¨nge des Wellenvektors der
gestreuten Phononen, was aufgrund der Phononendispersion [Abb. 3.8b)] zur A¨nderung der
Energie des Phonons fu¨hrt. U¨blicherweise werden die Literaturwerte fu¨r einen Laser mit der
Energie ELaser = 2,41 eV (Wellenla¨nge λLaser = 514 nm) angegeben.
[169] Tabelle 3.1 zeigt die
Abha¨ngigkeiten der Raman-Banden von der Laserenergie und gibt die Literaturwerte fu¨r
ELaser = 2,41 eV sowie die daraus berechneten Werte fu¨r ELaser = 1,96 eV (λLaser = 633 nm)
und ELaser = 2,54 eV (λLaser = 488 nm) an, die in dieser Arbeit verwendet wurden.
Tabelle 3.1: Positionen der Raman-U¨berga¨nge im Graphen fu¨r unterschiedliche Laserenergien.
Die Werte fu¨r ELaser = 2,54 eV und ELaser = 1,96 eV wurden durch lineare Extrapolation unter
Verwendung von ∂ν˜/∂ELaser aus den tabellierten Literaturwerten bei ELaser = 2,41 eV berechnet.
U¨bergang
∂ν˜/∂ELaser ν˜ [cm−1] ν˜ [cm−1] [169] ν˜ [cm−1]
[cm−1/eV] ELaser = 2,54 eV ELaser = 2,41 eV ELaser = 1,96 eV
D ≈50 [171] 1357 1350 1328
G 0 [171] 1582 1582 1582
D’ ≈0 [172] 1620 1620 1620
G* -18 [170] 2448 2450 2458
2D 88 [170] 2698 2687 2647
Eine Ausnahme stellt allerdings das epitaktisch auf Metalloberfla¨chen gewachsene Gra-
phen dar, von dem in der Regel keine Raman-Signale beobachtet werden ko¨nnen. [57,169,173]
In stark wechselwirkenden Systemen wie Graphen/Ni(111) liegt der Dirac-Konus mehrere
Elektronenvolt unterhalb der Fermi-Energie. [65] Dadurch sind die pi∗-Ba¨nder des Graphens
bereits besetzt und eine elektronische Anregung, wie sie in Abb. 3.8a) gezeigt ist, ist
aufgrund des Pauli-Verbots nicht mehr mo¨glich. [174] Liegt dagegen eine Graphen-Bilage
auf dem Metall vor, so ist die obere Lage vom Metall entkoppelt und zeigt das typische
Raman-Spektrum einer Graphen-Monolage. [169,173] Bei dem schwach wechselwirkenden
System Graphen/Ir(111) u¨berlagern bei EF Graphen- und Iridium-Zusta¨nde am K-Punkt.
Die hohe Zustandsdichte der Iridium-Zusta¨nde fu¨hrt dabei zu einem Auslo¨schen der Raman-
Signale. [57] In manchen Fa¨llen konnte trotzdem ein Raman-Spektrum erhalten werden. [57] So
fu¨hrt eine Verdrehung des Graphens gegenu¨ber der Unterlage dazu, dass die Wellenvektoren
der Iridium-Zusta¨nde bei EF nicht mehr mit dem K-Punkt des Graphens zusammenfallen,
wodurch das Graphen mittels Raman-Spektroskopie nachweisbar ist. [57]
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Die Raman-Spektroskopie wurde eingesetzt, um viele Eigenschaften der erhaltenen
Graphen-Proben zu bestimmen. So ist das Ramanspektrum abha¨ngig von der Anzahl an
Lagen. Das Ho¨henverha¨ltnis der G- zur 2D-Bande betra¨gt bei einer Monolage 0,24 [175] und
steigt danach pro zusa¨tzlicher Lage weiter an. [176] Aussagekra¨ftiger ist allerdings, dass nur
fu¨r eine Monolage ein scharfer 2D-Peak erhalten wird, welcher sich mit einer einzelnen
Lorentz-Funktion mit einer Halbwertsbreite von ∼24 cm−1 beschreiben la¨sst. [169] Dagegen
spaltet sich die 2D-Bande bei mehreren Lagen in der Regel in mehrere Komponenten
auf. [177]
Da die D- und D’-U¨berga¨nge eine Aktivierung durch einen Defekt beno¨tigen, sind sie
sensitiv auf die Anzahl und Art der Defekte. Bei defektfreiem Graphen erscheinen diese
beiden Banden nicht im Spektrum. In Gegenwart von Defekten skaliert die Intensita¨t
dieser Banden mit der Konzentration von Defekten. Fu¨r die Quantifizierung der Defekte
wurden in dieser Arbeit zwei Modelle verwendet. Wird angenommen, dass das Graphen
aus einzelnen Doma¨nen besteht, die selbst defektfrei sind, so wird der D-Peak nur von den
Ra¨ndern dieser Doma¨nen bzw. Korngrenzen verursacht. Der Durchmesser der einzelnen
Doma¨nen La in nm lasst sich wie folgt bestimmen:
[178,179]






Hierbei ist A das Integral der jeweiligen Bande und λLaser die Wellenla¨nge des Lasers in
nm.
Das zweite Modell geht von einer korngrenzenfreien Graphenschicht aus, wobei die
D-Bande ausschließlich durch Punktdefekte verursacht wird. [168,180] Die Dichte an Punktde-
fekten nD in nm
−2 kann nach Formel 3.17 und der mittlere Abstand zweier Punktdefekte
LD in nm nach Gleichung 3.18 berechnet werden.
























I ist hierbei die Ho¨he des gemessenen Signals und ELaser die Laserenergie in eV.
U¨ber das Ho¨henverha¨ltnis vom D- zum D’-Signal wurde zudem die Art des Defektes be-
stimmt. [181] Ein Verha¨ltnis von ∼13 deutet auf Defekte durch sp3-hybridisierten Kohlenstoff




Eine skalierbare und reproduzierbare CVD-Synthese von hochqualitativem Graphen stellt
hohe Anforderungen an das Wachstums-Substrat. Dazu za¨hlt die Einkristallinita¨t der
Unterlage, die eine gleiche Orientierung des Graphens u¨ber die komplette Probe ermo¨glicht.
Weiterhin ist eine mo¨glichst glatte Oberfla¨che des Substrats notwendig, um einen zusam-
menha¨ngenden Graphenfilm zu erhalten. Zudem muss die Pra¨paration einer sauberen
Oberfla¨che mo¨glich sein. Eine weitere Anforderung ist, dass das Substrat eine hohe Tempe-
raturstabilita¨t aufweisen muss, da das CVD-Wachstum von Graphen erho¨hte Temperaturen
erfordert.
Wie bereits in Kapitel 2.1 gezeigt, erfu¨llen die verwendeten du¨nnen Metallfilme das
Kriterium der hohen kristallinen Qualita¨t. Ein Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung
der Ir(111)-, Ni(111)- und Ru(0001)-Filme in Hinblick auf die weiteren genannten Anfor-
derungen. Dabei sollten Pra¨parationsvorschriften fu¨r die Filme entwickelt werden, welche
eine glatte und saubere Oberfla¨che liefern. Weiterhin sollten mo¨gliche Probleme bei der
Langzeit- bzw. Temperaturstabilita¨t aufgedeckt werden.
4.1 Topographie
4.1.1 Ausheilen der Filme
Zuna¨chst wurde die Topographie der einkristallinen Metallfilme untersucht. [61] Die entspre-
chenden STM-Bilder fu¨r die Ir(111)-Filme sind in Abb. 4.1 gezeigt. Um einen Eindruck der
Topographie der Iridium-Filme zu bekommen, wurde ein frischer Film gereinigt, indem
vorhandene Verunreinigungen durch Heizen auf ca. 400 ◦C bei einem Sauerstoff-Druck von
2,0× 10−7 Torr entfernt wurden. Die Untersuchung des so erhaltenen Films mittels STM
[Abb. 4.1a)] zeigte irregula¨r verlaufende Stufenkanten, welche fu¨r einkristalline Oberfla¨chen
typisch sind. Die Stufenho¨he betrug 2,22±0,09 A˚, was identisch mit dem Literaturwert von
2,22 A˚ fu¨r die Ir(111)-Fla¨che ist. [44] Vereinzelt waren strikt gerade verlaufende Stufenkanten
sichtbar, welche die anderen Stufenkanten schnitten. Diese geraden Stufenkanten waren
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zudem entlang der dichtest gepackten Richtungen des Metalls ausgerichtet.∗ Die geraden
Stufen besaßen mit einer Stufenho¨he von 2,1 ± 0,1 A˚ die gleiche Ho¨he wie die irregula¨r
laufenden Stufen. Daher ko¨nnen alle auftretenden Stufen der Ir(111)-Fla¨che zugeordnet
werden. Wie in Kapitel 4.1.2 gezeigt, liegt der Grund fu¨r diese geraden Stufenkanten
im Ausgleich von mechanischen Spannungen, die durch die unterschiedliche thermische
Ausdehnung des Metallfilms und des Silizium-Substrats entstehen. Bei Volumeneinkristallen
treten diese gerade verlaufenden Stufenkanten daher nicht auf.
1000 Åb) 1000 Åc)2000 Åa)
Abbildung 4.1: STM-Bilder von Ir(111)-Filmen bei unterschiedlichen Vorbehandlungen. a)
Frischer Film, gereinigt durch Oxidation bei 2,0×10−7 Torr O2 und 400 ◦C fu¨r 55 min (Ut = −0,5 V,
It = 0,3 nA). b) Geheizt fu¨r 3,75 h auf 800 - 840
◦C (Ut = 0,5 V, It = 1 nA). c) Geheizt fu¨r 2 h
auf 900 ◦C (Ut = 0,7 V, It = 0,1 nA). [61]
Weiterhin wies die Oberfla¨che des so pra¨parierten Films eine starke Ho¨henmodulation
auf und die Terrassenbreite war mit wenigen hundert A˚ngstro¨m relativ klein. Zudem waren
Lo¨cher in der Oberfla¨che in Form schwarzer Flecken zu erkennen. Das gezeigte STM-Bild
wurde zudem von SEM- und AFM-Messungen an unpra¨parierten Filmen besta¨tigt. Diese
Lo¨cher besaßen typischerweise Durchmesser von ca. 40 - 90 nm und traten mit einer Dichte
von ca. 7 - 20 µm−2 auf. Die exakte Tiefe und damit die Frage, ob die Lo¨cher bis zur
Oxid-Schicht durchgehen, ließ sich nicht bestimmen, da mit STM und AFM aufgrund der
endlichen Ausdehnung der Spitze der Grund nicht erreicht wurde.
Da im Bereich dieser Vertiefungen die Graphenbildung gesto¨rt wa¨re, mu¨ssen diese
Lo¨cher entfernt bzw. ausgeheilt werden, um großfla¨chig defektfreies Graphen wachsen zu
ko¨nnen. Es zeigte sich, dass ein Heizen der Ir(111)-Filme auf hohe Temperaturen deren
Beschaffenheit deutlich verbesserte. Abb. 4.1b) zeigt ein STM-Bild eines Ir(111)-Films,
der nach Heizen auf 800 - 840 ◦C fu¨r 3,75 h erhalten wurde. Im Unterschied zu Abb.
4.1a) sind die Terrassen des Metalls gro¨ßer geworden. Zudem trat wieder ein Gemisch aus
irregula¨r und gerade verlaufenden Stufenkanten auf. Allerdings war die Oberfla¨che noch
∗Dass die Winkel nicht perfekt 60◦ bzw. 120◦ betragen, wird durch Drift wa¨hrend der Messung
verursacht.
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nicht vollsta¨ndig ausgeheilt, da die Topographie immer noch eine Ho¨hendynamik u¨ber viele
Terrassen aufwies und auch noch vereinzelt Lo¨cher enthielt, wie am linken Bildrand des
gezeigten STM-Bilds sichtbar ist.
Erst ein Heizen auf noch ho¨here Temperaturen fu¨hrte zu einem Verschwinden der Lo¨cher.
Abb. 4.1c) zeigt ein typisches Bild, welches nach dem Heizen eines Iridium-Films fu¨r
2 h auf 900 ◦C erhalten wurde. Es waren keine Lo¨cher im Metallfilm mehr nachweisbar
und die Terrassen waren noch einmal deutlich gro¨ßer geworden. Insgesamt traten nur
noch geringe Ho¨henunterschiede auf, und die Oberfla¨che war insgesamt glatter. Als neue
Struktur traten auf den Terrassen helle Punkte auf. Diese entstanden, weil der Film
wa¨hrend der Pra¨paration durch Sputtern mit Ar+-Ionen gereinigt wurde. Dabei gelangten
Argon-Ionen in das Volumen des Films, wurden dort eingebaut und fu¨hrten so zu einer
Verzerrung des Gitters. Diese Verzerrungen sind an der Oberfla¨che als Erhebung sichtbar
und werden Sputter -Blasen genannt. [182] Fu¨r das Graphenwachstum stellen diese Defekte
tief im Volumen kein Problem dar, weil das Graphen defektfrei u¨ber die Sputter -Blasen
hinweg wa¨chst. [183]
Durch das Heizen des Films auf 900 ◦C konnte so eine glatte Oberfla¨che mit großen
Terrassen erhalten werden. Die ausgeheilte Oberfla¨che der Ir(111)-Filme ist daher ein
geeignetes Substrat fu¨r das Wachstum von Graphen.
Die anderen Metallfilme zeigten das gleiche Grundprinzip bei der Topographie. Das
STM-Bild eines frischen Ni(111)-Films, welcher durch Heizen fu¨r 30 s auf 400 ◦C gereinigt
wurde, ist in Abb. 4.2a) gezeigt. Wie bei den Ir(111)-Filmen wiesen auch die frischen
Ni(111)-Filme zuna¨chst tiefe Lo¨cher im Metallfilm auf. Die anfa¨nglichen Unebenheiten
waren bei den Nickel-Filmen noch gro¨ßer, so dass auf der Grauskala des gezeigten STM-
Bilds die Stufenkanten kaum noch zu erkennen sind und lediglich das schwache dreieckige
Muster der geraden, gekreuzten Stufen sichtbar ist.
Ein la¨ngeres Heizen der Probe auf ho¨here Temperaturen fu¨hrte auch hier zu einem
Ausheilen des Films und damit zu einer signifikanten Verbesserung der Oberfla¨che. Ein
entsprechendes STM-Bild, welches nach Heizen fu¨r 1 h auf 900 ◦C aufgenommen wurde,
ist in Abb. 4.2b) gezeigt. Die Lo¨cher sind hier vollsta¨ndig ausgeheilt und es sind nur noch
monoatomare Stufen des Metalls sichtbar. Ein Vergleich mit der Oberfla¨che der Ir(111)-
Filme aus Abb. 4.1 zeigt, dass bei den Ni(111)-Filmen eine deutlich ho¨here Dichte der
ausgerichteten Stufenkanten vorlag. Die Oberfla¨che wies daher viele kleine und dreieckige
Terrassen auf. Die irregula¨r verlaufenden Stufenkanten waren nur vereinzelt zu sehen.
Trotz der hohen Dichte an Stufenkanten war die Oberfla¨che relativ glatt. Der absolute
Ho¨henunterschied in dem STM-Bild aus Abb. 4.2b) betra¨gt gerade einmal 20 A˚, was bei
einer Stufenho¨he fu¨r Ni(111) von 2,0 A˚† zehn Atomlagen entspricht.
†Aus der Gitterkonstanten der Ni(111)-Fla¨che mit 2,49 A˚ [42] folgt eine Stufenho¨he von
√
2/3 · 2,49 A˚ =
2,03 A˚.
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Abbildung 4.2: STM-Bilder eines Ni(111)-Films vor und nach dem Ausheilen der Oberfla¨che
durch das Tempern. a) Frischer Film, geheizt fu¨r 30 s auf 400 ◦C (Ut = −0,7 V, It = 0,03 nA). b)
Nach Heizen auf 900 ◦C fu¨r 1 h (Ut = −0,7 V, It = 0,03 nA). [184]
In der Literatur wurde fu¨r einkristalline Ni(111)-Filme ein Verdampfen von Nickel ab
ca. 800 ◦C beschrieben, was zur Bildung von Lo¨chern im Film bis hin zum vollsta¨ndigen
Verlust des Nickels fu¨hren kann. [109,114,185] Die Bildung von neuen Lo¨chern konnte in dieser
Arbeit nicht beobachtet werden. Dies ist im Einklang mit der Verdampfungsrate von Nickel,
welche bei der hier verwendeten Temperatur von 900 ◦C auf 1,9 ML/h abgescha¨tzt wurde‡
und somit fu¨r die ca. 750 Atomlagen dicken Metallfilme vernachla¨ssigbar ist.
Frische Ru(0001)-Filme zeigten neben ausgepra¨gten Lo¨chern auch la¨ngere Gra¨ben. Dies
war deutlich auf der Mikrometer-Skala von SEM-Messungen eines frischen Films zu erkennen
[Abb. 4.3a)]. Auffa¨llig war dabei, dass die auftretenden Gra¨ben ausgerichtet waren und in
Winkeln von 120◦ zueinander verliefen. Dies la¨sst eine Ausrichtung entlang der dichtest
gepackten Richtungen der YSZ-Unterlage und damit auch entlang der Vorzugsrichtung
des Rutheniums vermuten. Die Topographie wurde durch STM-Messungen [Abb. 4.4a)]
besta¨tigt, wobei der Film zuvor durch Heizen auf 555 ◦C gereinigt wurde. In dem STM-Bild
sind die tiefen Lo¨cher und die ausgerichteten Gra¨ben ebenfalls gut zu erkennen. Das
Ruthenium wies zudem sehr kleine Terrassen und eine hohe Dichte an Stufenkanten auf,
was insgesamt in einer sehr rauen Oberfla¨che resultierte.
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Abbildung 4.3: SEM-Bilder a) eines frischen Ru(0001)-Films (E = 4 keV) [188] und b) eines fu¨r
7 min bei 800 ◦C und 120 min bei 870 - 880 ◦C geheizten Films (E = 5 keV).
2000 Åc)2000 Åb)a) 1000 Å
Abbildung 4.4: STM-Bilder von Ru(0001)-Filmen nach unterschiedlichen Pra¨parationen. a)
frischer Film nach Heizen auf 555 ◦C (Ut = +0,5 V, It = 0,03 nA). b) frischer Film, nach
Reinigung durch 5 min Sputtern und Heizen fu¨r 5 min auf 800 ◦C (Ut = −0,4 V, It = 0,1 nA). c)
Nach mehreren Pra¨parationsschritten, wobei insgesamt folgende Temperaturen verwendet wurden:
681 min bei 750 ◦C, 25 min bei 950 ◦C und 10 min bei 1050 ◦C (Ut = −0,7 V, It = 0,1 nA)
Das Heizen eines Ru(0001)-Films fu¨r 5 min auf 800 ◦C fu¨hrte zu einer deutlichen
Vera¨nderung der Oberfla¨che, wie ein charakteristisches STM-Bild in Abb. 4.4b) zeigt.
Wa¨hrend die Lo¨cher§ immer noch vorhanden waren, war die Gro¨ße der atomar flachen
Ruthenium-Terrassen gestiegen. Die zuvor sichtbaren ausgerichteten Strukturen waren ver-
schwunden, und sowohl die Lo¨cher als auch die Terrassen zeigten eine deutlich abgerundete
Form. Damit kann dies als Zwischenstufe eines Ausheilprozesses angesehen werden.
§Die Strukturen innerhalb der Lo¨cher lassen sich durch Abbildungsfehler der Spitze erkla¨ren, die sich
aufgrund der großen Ho¨henunterschiede auf der Probe nicht vermeiden ließen.
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Eine Verbesserung der Topographie des Films ließ sich erreichen, indem das Heizen
der Filme bei noch ho¨heren Temperaturen erfolgte. Ein typisches STM-Bild eines so
erhaltenen Ru(0001)-Films ist in Abb. 4.4c) gezeigt. Dieser Probenzustand wurde durch
mehrere Heizschritten erreicht, wobei der Heizschritt mit der ho¨chsten Temperatur, welcher
wahrscheinlich der entscheidende war, ein Tempern fu¨r 10 min bei 1050 ◦C war. Die Lo¨cher
und Gra¨ben wurden vollsta¨ndig entfernt. Im Unterschied zu typischen Oberfla¨chen von
Ru(0001)-Einkristallen [189] gab es bei den Ruthenium-Filmen eine relativ hohe Zahl von
Schraubenversetzungen, die Terrassen waren relativ klein, und die Filme wiesen deutliche
Ho¨henunterschiede auf. Im Gegensatz zu den Ir(111)- und Ni(111)-Filmen lagen hier zudem
keine gerade verlaufenden und ausgerichteten Stufenkanten vor, was im Kapitel 4.1.2
diskutiert wird. Die deutliche Verbesserung der Topographie der Ruthenium-Filme zeigte
sich auch in den SEM-Messungen [Abb. 4.3b)]. Diese zeigten, dass ein Ruthenium-Film,
der zuvor in der UHV-Kammer fu¨r 120 min auf 870 - 880 ◦C getempert wurde, deutlich
glatter als ein frischer Film war. Das gezeigte SEM-Bild weist fast keinen Kontrast auf.
Besonders die Lo¨cher und Gra¨ben aus Abb. 4.3a) sind nicht mehr erkennbar.
Trotz der im Vergleich zu Volumeneinkristallen weniger guten Qualita¨t der Oberfla¨che der
Ru(0001)-Filme sollte das Wachstum von großfla¨chigem Graphen mo¨glich sein. Grund dafu¨r
ist, dass das Graphen zusammenha¨ngend u¨ber die Stufenkanten des Metalls wa¨chst. [173]
4.1.2 Ausgerichtete Stufenkanten
In den gezeigten STM-Bildern der einkristallinen Ni(111)- und Ir(111)-Filme war ein
Gemisch aus geraden und irregula¨r verlaufenden Stufenkanten zu erkennen. Wa¨hrend die
irregula¨r verlaufenden Stufenkanten typisch fu¨r Oberfla¨chen von Volumeneinkristallen sind,
tauchen dort keine geraden Stufenkanten auf. Zudem gibt es bei den Oberfla¨chen von
Volumeneinkristallen keine Stufenkanten die sich schneiden. Daher mu¨ssen die geraden
Stufenkanten eine spezielle Eigenschaft der Metallfilme sein. Obwohl die ausgerichteten
Stufenkanten auf den Metallfilmen in der Literatur bereits beobachtet wurden, [110,126,131,190]
konnte fu¨r diese bisher keine Erkla¨rung gefunden werden.
Bei LEEM-Untersuchungen der Ni(111)-Filme bei erho¨hten Temperaturen zeigte sich
dagegen ein anderes Bild der Oberfla¨che als bei Raumtemperatur. Das LEEM-Bild in
Abb. 4.5 zeigt die Oberfla¨che eines Ni(111)-Films bei 912,5 ◦C. Die erkennbaren Linien
sind hierbei Stufenkanten, wobei die dickeren Linien Mehrfachstufen bzw. eine Ha¨ufung
von Stufen sind. Die feinen Linien repra¨sentieren monoatomare Stufen. In wenigen Fa¨llen
enden diese Linien mitten auf der Fla¨che, was die Anwesenheit einer Schraubenversetzung
bedeutet. Entscheidend ist aber, dass ausschließlich die abgerundeten Stufenkanten zu sehen
sind und keine gerade verlaufenden Stufenkanten beobachtet werden konnten. Die Terrassen
sind hier deutlich gro¨ßer im Vergleich zu den STM-Messungen bei Raumtemperatur mit
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ca. 100 A˚. Stellenweise wurden sogar Terrassengro¨ßen von wenigen Mikrometern erreicht.
Atomar flache Terrassen dieser Gro¨ße werden selbst bei Volumeneinkristallen nur selten
erreicht.¶
6 µm
Abbildung 4.5: LEEM-Bild eines unbedeckten Ni(111)-Films bei 912,5 ◦C (E = 3,4 eV). Die
dunklen Linien sind Bu¨ndel von Stufenkanten, die feinen Linien monoatomare Stufen. Es sind
keine gerade ausgerichteten Stufenkanten sichtbar.
Um den Unterschied zwischen der Raumtemperatur-Messung im STM und der Hochtem-
peratur-Messung im LEEM zu erkla¨ren, wurde der U¨bergang zwischen diesen beiden
Zusta¨nden untersucht. Dazu wurde das Abku¨hlen eines Ni(111)-Films ausgehend von
700 ◦C nach Raumtemperatur im LEEM beobachtet. Abb. 4.6a) zeigt ein Bild dieser
Messung bei 486,5 ◦C. Am linken und rechten Bildrand sind Graphen-Inseln zu erkennen.
Diese entstanden wa¨hrend des Abku¨hlens von 700 ◦C auf 500 ◦C durch Segregation von
noch vorhandenem Volumen-Kohlenstoff (Details siehe Kapitel 5.3). Entscheidend ist aber
die Bildmitte, in der die unbedeckte Ni(111)-Oberfla¨che vorliegt. Analog zu der Situation
bei ca. 900 ◦C liegen hier ausschließlich die irregula¨r verlaufenden, abgerundeten und
monoatomaren Stufenkanten vor.
In den wa¨hrend des Abku¨hlens konsekutiv aufgenommenen Bildern 4.6b) und c), jeweils
mit einem zeitlichen Abstand von 0,6 s, zeigen sich deutliche Vera¨nderungen der Oberfla¨che.
So traten jetzt mehrere gerade verlaufende Stufenkanten auf [orange Pfeile in Abb. 4.6b)],
die in 60◦ Winkeln zueinander liefen und die abgerundeten Stufenkanten schnitten. Im
weiteren zeitlichen Verlauf war jedoch ein Ausheilen dieser geraden Stufenkanten zu
¶ Typische Schnittgenauigkeiten von Volumeneinkristallen betragen 0,1◦. Bei einer Stufenho¨he von 2,0 A˚
fu¨hrt dies zu einer mittleren Terrassengro¨ße von 115 nm.
46 4. Oberfla¨cheneigenschaften der einkristallinen Filme
1.4 µm T = 486.5 °C 1.4 µm T = 486.5 °C
1.4 µm T = 485.8 °C 1.4 µm T = RT
a) b)
c) d)
Abbildung 4.6: a) - c) LEEM-Bilder wa¨hrend des Abku¨hlens eines Nickel-Films (E = 3,11 eV).
Der Abstand zwischen den Bildern betrug jeweils 0,6 s. Die Bildmitte zeigt jeweils die unbedeckte
Ni(111)-Fla¨che mit monoatomaren Stufen. Am linken und rechten Bildrand sind Graphen-Inseln
zu sehen. Die Vera¨nderungen an den Stufenkanten des Nickels sind mit orangen Pfeilen bzw.
Kreisen markiert. Die angegebenen Temperaturen sind die gemessenen Werte des IR-Pyrometers,
dessen Genauigkeit nicht ausreichte, den kleinen Temperaturunterschied zwischen a) und b)
aufzulo¨sen. Die drei Pfeile in b) (rot, gru¨n, blau) markieren die Richtungen, die in Abb. 4.7
verwendet werden. d) LEEM-Bild nach dem Abku¨hlen auf Raumtemperatur, wobei die gru¨nen
Pfeile in c) und d) die gleichen Stellen kennzeichnen (E = 4,51 eV).
beobachten, was besonders gut in den orange markierten Bereichen in Abb. 4.6c) sichtbar
ist. Die Kreuzungspunkte der Stufenkanten rundeten ab, und die Terrassen, die nach der
neu entstandenen Stufenkante auf der gleichen Ho¨he lagen, wuchsen zusammen. Dieses
Ausheilen ist nur mo¨glich, wenn alle beteiligten Stufenkanten die gleiche Ho¨he besitzen, also
alle Einfachstufen des Nickels sind, was sich mit den STM-Messungen deckt. Die Tatsache,
dass diese gerade verlaufenden Stufenkanten direkt nach ihrer Entstehung wieder ausheilen,
erkla¨rt, warum bei den ho¨heren Temperaturen nur die abgerundeten Stufenkanten sichtbar
waren.
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Unterhalb einer Temperatur von ungefa¨hr 400 ◦C trat das Ausheilen der Stufenkanten
nicht mehr auf und die abgebildeten geraden Stufenkanten verblieben an der Oberfla¨che
[Abb. 4.6d)]. Die Mobilita¨t der Nickel-Atome war ab dieser Temperatur folglich nicht mehr
ausreichend, damit sich die Atome an der Oberfla¨che noch umordnen ko¨nnen. Zudem ist
deutlich ersichtlich, dass die geraden Stufenkanten die Grenze zwischen der freien Nickel-
Fla¨che und den Graphen-Inseln ohne Unterbrechung kreuzen. Dies ist ein Hinweis, dass
die geraden Stufenkanten nicht durch einen Effekt an der Oberfla¨che, sondern durch einen
Prozess im Volumen gebildet werden. Die neu gebildete Phase in Abb. 4.6d), welche dunkler
abgebildet wird als die saubere Nickel-Fla¨che, ist Nickel-Carbid, welches sich unterhalb
einer Temperatur von ca. 400 ◦C durch Segregation von Volumenkohlenstoff gebildet hat
(vgl. Kapitel 5.3).
Ein Ausschnitt des Temperaturverlaufs wa¨hrend dieses Experiments ist in Abb. 4.7a)
gezeigt (rote Kurve). Beim Erreichen einer Temperatur von ca. 470 ◦C wurde das Abku¨hlen
unterbrochen und die Probe wieder auf ca. 500 ◦C erwa¨rmt. Die Zahl der in der LEEM-
Messung aufgetretenen, gerade ausgerichteten Stufenkanten ist in Schwarz aufgetragen.
Anhand des Verlaufs der Stufenzahl la¨sst sich das Experiment in drei Bereiche (I, II und III)
einteilen. In den Bereichen I und III fu¨hrte die Temperaturerniedrigung zu der Entstehung
einer großen Anzahl an neuen Stufen. Dies legt nahe, dass die Temperatura¨nderung der
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Abbildung 4.7: a) Temperaturverlauf der Probe (rot) und aufsummierte Anzahl an neu ent-
standenen geraden Stufenkanten (schwarz). b) La¨ngena¨nderung des Films, die aus der Anzahl
an gemessenen Stufen bestimmte wurde. Die farbliche Codierung entspricht jeweils den in Abb.
4.6b) markierten Richtungen. Der ausgemessene Bereich hatte in jede Richtung eine La¨nge von
3,145 µm. Die durchgezogenen Linien sind die erwarteten thermischen Ausdehnungen von Nickel
(violett) und Silizium (schwarz), berechnet nach Gl. 4.3 und den Literaturdaten aus Abb. 4.9.
Die Differenz zwischen den berechneten Kurven von Nickel und der von Silizium ist in tu¨rkis
gezeichnet.
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Fu¨r die Bildung der Stufen bei einer Temperatura¨nderung la¨sst sich folgendes Modell auf-
stellen (Abb. 4.8): Eine Temperatura¨nderung fu¨hrt aufgrund der thermischen Ausdehnung
zu einer La¨ngena¨nderung eines Materials. [191] Bei dem hier verwendeten Schichtsystem
aus den drei Materialien Nickel, YSZ und Silizium kommt es aufgrund unterschiedlicher
thermischer Ausdehnungskoeffizienten zu unterschiedlichen La¨ngena¨nderungen der einzel-
nen Materialien. Wegen der epitaktischen Beziehung mu¨ssen aber alle drei Materialien die
gleiche Abmessung besitzen. Es kommt zu Verspannungen. Da der Silizium-Wafer deutlich
dicker als die du¨nnen Filme ist, mu¨ssen sich die Filme an die thermische Ausdehnung
des Wafers anpassen und die Verspannungen liegen nur in den du¨nnen Filmen vor. Da
nur der Unterschied der thermischen Ausdehnung zum Silizium-Wafer eingeht, hat die
du¨nne YSZ-Schicht keinen weiteren Einfluss auf die Verspannungen des Metallfilms, und
es ist somit fu¨r die weitere Diskussion ausreichend, nur den Metallfilm und den Silizium-
Wafer zu betrachten. Der Abbau dieser Verspannungen kann u¨ber Gleitebenen erfolgen.
Diese verlaufen in einem fcc-Kristall parallel zu den dichtest gepackten Fla¨chen. [192] Die
Bewegung entlang einer schra¨g zur Oberfla¨che verlaufenden Gleitebene fu¨hrt zu einer
kleinen A¨nderung der Filmdicke und der lateralen Ausdehnung des Films, so dass der
Film wieder spannungsfrei auf die Unterlage passt. Gleichzeitig kommt es zur Ausbildung
einer zusa¨tzlichen, gerade ausgerichteten Stufenkante an der Oberfla¨che. Das erkla¨rt auch,
dass bereits an der Oberfla¨che existierende monoatomare Stufen geschnitten werden. Im
Volumen des einkristallinen Films entsteht dabei kein Defekt, da nach einer Verschie-
bung um einen Schichtabstand die Netzebenen wieder zusammenpassen. Die Anordnung
der Gleitebenen im Volumen fu¨hrt an der Oberfla¨che zu Stufenkanten, die entlang der
dichtest gepackten Richtung orientiert sind und Winkel von 60◦ bzw. 120◦ zueinander
besitzen. Das Auftreten dieser Verspannungen wurde auch in anderen Schichtsystemen







Abbildung 4.8: Skizze, die das Auftreten der gerade ausgerichteten Stufenkanten wa¨hrend des
Abku¨hlens der Metallfilme zeigt. Zur besseren U¨bersicht sind nur der Silizium-Wafer und der
Metallfilm gezeigt. Die erwartete Ausdehnung bei einer Temperatura¨nderung ∆T ist schraffiert
eingezeichnet. Die dadurch auftretenden Verspannungen werden durch Gleitebenen abgebaut.
Das Verhalten der Probe im Bereich II von Abb. 4.7a) kann durch eine Hysterese
erkla¨rt werden. Durch die Temperatura¨nderung erfolgt die La¨ngena¨nderung des Metallfilms
zuna¨chst elastisch, also ohne den Abbau von Verspannungen u¨ber die Gleitebenen. Erst
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beim U¨berschreiten eines Grenzwertes tritt mit den Gleitebenen ein inelastischer Prozess
auf. Da das Abku¨hlen ausgehend von einer deutlich ho¨heren Temperatur (700 ◦C) gestartet
wurde, befindet sich das System in I im inelatischen Bereich, und es tritt eine hohe Zahl
an Stufen auf. Im Unterschied dazu liegt das System wa¨hrend der Temperaturerho¨hung in
II im elastischen Bereich der Hysterese, da zuna¨chst noch die aus Bereich I vorhandenen
Verspannungen ausgeglichen werden. Daher treten dort keine neuen Stufenkanten auf dem
Film auf. Entsprechend erfolgt auch das nachfolgende Abku¨hlen im elastischen Bereich.
Erst beim Erreichen der Grenz-Temperatur der Bereiche I/II erfolgt wieder der U¨bergang
in den inelastischen Bereich der Hysterese, was beim weiteren Abku¨hlen zur Bildung von
neuen Stufen fu¨hrt (III).
Mit diesem Modell la¨sst sich auch erkla¨ren, warum bei den Ru(0001)-Filmen keine
dieser gerade ausgerichteten Stufenkanten aufgetreten waren. Grund dafu¨r ist die Lage
der Gleitebenen im hcp-Kistallsystem, in welchem Ruthenium kristallisiert. Die wich-
tigsten Gleitebenen verlaufen dort parallel bzw. senkrecht zur (0001)-Oberfla¨che [194] und
ko¨nnen damit die durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen verursachten
Verspannungen nicht abbauen.
Um das aufgestellte Modell zu testen, erfolgte eine quantitative Auswertung des ge-
zeigten Experiments. Dazu werden die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten α
beno¨tigt. Die entsprechenden Literaturwerte und ihre Temperaturabha¨ngigkeiten sind in
Abb. 4.9 gezeigt. [195–199] Nickel weist hierbei die mit Abstand gro¨ßte thermische Ausdehnung
auf. Bei der Curie-Temperatur TC = 628,5 K tritt zudem ein scharfer Peak auf.
[196] Der
Ausdehnungskoeffizient von Silizium ist deutlich geringer, [198] weshalb bei einer Tempera-
tura¨nderung große Verspannungen zwischen dem Nickel und dem Silizium auftreten, was
nach dem beschriebenen Modell in vielen Stufenkanten resultiert. Im Vergleich dazu ist der
Unterschied der Ausdehnungskoeffizienten von Iridium [199] und Silizium deutlich kleiner,
was zu weniger Verspannungen und damit auch zu einer kleineren Anzahl an gerade ausge-
richteten Stufenkanten fu¨hrt. Dies deckt sich mit den STM-Bildern, die die unterschiedliche
Dichte an geraden Stufenkanten bei Ni(111) und Ir(111) deutlich zeigen (Abb. 4.1 und
4.2). Zum Vergleich sind zusa¨tzlich die Ausdehnungskoeffizienten von Graphen∗∗ [197] und
YSZ†† [195] gezeigt. Der Wert fu¨r Graphen ist u¨ber einen großen Temperaturbereich negativ,
was bedeutet, dass die Gitterkonstante von Graphen bei einer Temperaturerho¨hung kleiner
wird.
Die La¨ngena¨nderung des Nickel-Films wurde u¨ber ein Ausza¨hlen der auftretenden
Stufenkanten bestimmt. Eine Stufe an der Oberfla¨che fu¨hrt hierbei zu einer La¨ngena¨nderung
des Films um 1
6
√
3aNi = 0,7188 A˚ in der Richtung senkrecht zur Stufenkante. Aus der
gemessenen Zahl der Stufen in den verschiedenen Richtungen ließ sich auf diese Weise die
La¨ngena¨nderung fu¨r die drei Raumrichtungen, welche in Abb. 4.6b) farblich markiert sind,
∗∗Angegeben ist der Ausdehnungskoeffizient innerhalb der Graphen-Ebene (in plane).
†† Fu¨r YSZ mit 6 mol% Y2O3.
















































Abbildung 4.9: Literaturwerte fu¨r die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten α der
verwendeten Filmmaterialien: schwarz: Nickel [196]; orange: YSZ mit 6 mol% Y2O3
[195]; gru¨n:
Iridium [199]; blau: Silizium [198]; rot: Graphen (in plane) [197].
getrennt bestimmen. Die ausgewertete La¨nge betrug dabei fu¨r jede Richtung 3,145 µm.
Die so erhaltenen La¨ngena¨nderungen sind in Abb. 4.7b) gezeigt. Diese wurden mit den
theoretisch zu erwarteten La¨ngena¨nderungen der Materialien verglichen, welche u¨ber die















Fu¨r die La¨ngena¨nderung ∆L durch die thermische Ausdehnung ergibt sich folgende
Formel:








Die Integration u¨ber T konnte nicht analytisch durchgefu¨hrt werden, da keine analytische
Formel fu¨r α bekannt war. Aus den Literaturdaten in Abb. 4.9 konnte jedoch nach
Interpolation eine numerische Integration durchgefu¨hrt werden. Die fu¨r Silizium und Nickel
erhaltenen Kurven, welche fu¨r eine La¨nge von L0 = 3,145 µm berechnet wurden, sind in Abb.
4.7b) dargestellt. Fu¨r Nickel wa¨re die La¨ngena¨nderung ∆L (Ni) zu erwarten. Da sich der
Nickel-Film wegen der epitaktischen Beziehung zum Silizium-Wafer mit ∆L (Si) ausdehnt,
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muss die daraus resultierende Differenz [∆L (Ni)−∆L (Si)] durch die Gleitebenen und den
daraus resultierenden Stufenkanten ausgeglichen werden. Der Vergleich der gemessenen
und der berechneten Werte zeigt, dass in einer Messrichtung (gru¨n) diese Differenz sehr gut
getroffen wird. Die beiden anderen Richtungen liegen zwischen den Kurven von Nickel und
Silizium und damit immer noch in einem passenden Bereich. Die gute U¨bereinstimmung der
Daten mit dem aufgestellten Modell zeigt, dass die geraden Stufenkanten durch Gleitebenen
entstehen und damit die Verspannungen der Materialien durch unterschiedliche thermische
Ausdehnungen abbauen.
Dieser Mechanismus ko¨nnte sich positiv auf die Qualita¨t des erhaltenen Graphens
auswirken. Da das Wachstum des Graphens bei hoher Temperatur erfolgt, kommt es beim
Abku¨hlen der Probe zu einer Verspannung des Graphens, welche bei Volumenmaterialien
als Substrate zu einer Bildung von Falten im Graphen fu¨hrt. [200] Im hier vorliegenden
Fall dagegen erha¨lt der Nickel-Film durch die Bildung der Versetzungslinien formal den
Ausdehnungskoeffizienten des Siliziums. Dieser ist deutlich kleiner als der von Nickel und
na¨her an dem von Graphen (Abb. 4.9). Dadurch ist der auftretende mechanische Stress bei
Temperatura¨nderungen fu¨r das Graphen kleiner und das Auftreten von Falten im Graphen
kann verringert werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden tatsa¨chlich solche Falten im
Graphen nie beobachtet.
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Ein wichtiger Punkt fu¨r die Eignung der einkristallinen Metallfilme ist deren Reinheit,
denn fu¨r ein kontrolliertes Wachstum von Graphen muss eine saubere Substrat-Oberfla¨che
vorliegen. Dazu ist eine systematische Untersuchung von potentiellen Verunreinigungen
notwendig. In der Literatur wurde auf mo¨gliche Probleme einer Verunreinigung der Me-
tallfilme durch Bestandteile des Filmaufbaus nicht eingegangen. Nur in zwei Extremfa¨llen
wurde eine Reaktion des Metallfilms mit dem Material der Unterlage beschrieben. [201,202]
Dabei wurden Nickel-Filme auf Silizium bzw. Molybda¨n verwendet, wobei bewusst eine oxi-
dische Trennschicht weggelassen wurde und sich ein Nickel-Silicid bzw. eine intermetallische
Ni-Mo-Phase gebildet hat.
In der vorliegenden Arbeit wurde das Auftreten von mo¨glichen Verunreinigungen wa¨hrend
der Pra¨paration der Filme systematisch untersucht, worauf in diesem kapitel eingegangen
wird. Untersuchungen zur Langzeitstabilita¨t der Filme und deren Temperaturbesta¨ndigkeit
werden im nachfolgenden Kapitel 4.3 behandelt.
Wie im Kapitel 4.1.1 gezeigt, war bei der Pra¨paration der Filme ein Heizschritt zu
ho¨heren Temperaturen no¨tig, um eine glatte Oberfla¨che zu erreichen. Die zugeho¨rigen
Auger-Spektren bei der Erstpra¨paration eines Ruthenium-Films sind in Abb. 4.10 gezeigt.
Das rote Spektrum wurde nach dem Heizen des Films fu¨r 10 min auf 750 ◦C aufgenommen.
52 4. Oberfla¨cheneigenschaften der einkristallinen Filme
Der Großteil der Signale kann dabei dem Ruthenium zugeordnet werden. [150] Weiterhin
konnten die Elemente Silizium (93 eV) und Zirkonium (152 eV) nachgewiesen werden, wobei
sich letzteres mit einem U¨bergang von Ruthenium u¨berlagert. Bei 512 eV waren noch kleine
Mengen an Sauerstoff vorhanden. Kohlenstoff war, wie im Kapitel 3.2 beschrieben, wegen
der U¨berlagerung des KLL-U¨bergangs bei 273 eV mit dem Ruthenium-Hauptsignal bei
derselben Energie nicht direkt nachweisbar, aber die geringe Asymmetrie R des u¨berlagerten
Signals von 1,20 zeigt, dass kein Kohlenstoff auf der Oberfla¨che vorhanden war. Die
Fremdelemente stammen offensichtlich aus der YSZ-Trennschicht und dem Silizium-Tra¨ger
des Ruthenium-Films und mu¨ssen beim ersten Heizschritt an die Oberfla¨che des Metalls
segregiert sein. Die Segregation war dabei bei verschiedenen Filmen unterschiedlich und
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 10 min 750 °C; R = 1.20
 10 min Sputtern + 10 min 750 °C; R = 1.21
Abbildung 4.10: Auger-Spektren, die die Reinheit der Ruthenium-Filme zeigen. Das rote
Spektrum wurde nach dem Heizen eines frischen Films auf 750 ◦C fu¨r 10 min aufgenommen.
Anschließend erfolgte eine Reinigung durch 10 min Sputtern und die erneute Durchfu¨hrung des
Heiz-Schrittes. Das anschließend gemessene Spektrum (schwarz) zeigt einen sauberen Film.
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Eine Entfernung dieser Verunreinigungen war durch zehnminu¨tiges Sputtern mo¨glich.
Wurde anschließend der Heizschritt (750 ◦C fu¨r 10 min) erneut durchgefu¨hrt, wurde das
schwarze Spektrum aus Abb. 4.10 gemessen. Dieses zeigt, abgesehen von einer kleinen Menge
an Sauerstoff‡‡, ein reines Ruthenium-Spektrum. Weder Silizium noch Zirkonium waren
nachweisbar. Dies bedeutet, dass das Problem der Segregation von Substratbestandteilen nur
beim ersten Heizschritt auftrat. Dies ermo¨glicht die Pra¨paration von sauberen Oberfla¨chen
auf den Filmen. Ein Grund dafu¨r, dass die Verunreinigungen nur am Anfang auftraten,
ko¨nnten die im STM und SEM sichtbaren Lo¨cher in den Filmen sein. U¨ber diese ko¨nnte
Silizium und Zirkonium an die Oberfla¨che gelangen. Der anfa¨ngliche Heizschritt fu¨hrt zu
einem Ausheilen der Oberfla¨che und damit zu einem Schließen dieser Lo¨cher (vgl. Kapitel
4.1.1). Danach ist der Weg fu¨r Silizium und Zirkonium an die Oberfla¨che blockiert. Eine
alternative Erkla¨rung ist, dass sich die YSZ-Schicht durch den ersten Heizschritt und unter
Materialverlust in eine stabilere Form umwandelt.
Diese Verunreinigungen fu¨hrten zu einer großen Zahl an mo¨glichen U¨berstrukturen,
welche im Anhang A.2 gelistet sind. Zusa¨tzlich konnte gezeigt werden, dass die Verunreini-
gungen nicht homogen verteilt auftraten und das Graphenwachstum sto¨rten (siehe Anhang
A.2).
Die Segregation der Substratbestandteile an die Oberfla¨che des Films ließ sich auch
bei den Ir(111)- und Ni(111)-Filmen beobachten. Wa¨hrend bei den Ir(111)-Filmen vor
allem die Segregation von Silizium beobachtet wurde, kam es bei den Ni(111)-Filmen
zur Segregation von Zirkonium und Sauerstoff. Wie bei den Ruthenium-Filmen trat die
Segregation der Substratbestandteile in der Regel nur beim ersten Pra¨parationsschritt
der Filme auf. Die entsprechenden Messungen und die U¨berstrukturen, die durch die
segregierten Substratbestandteile entstanden, sind im Anhang A.2 gezeigt sind.
Insgesamt wiesen die Filme eine hohe Reinheit auf und ließen sich sehr leicht und schnell
pra¨parieren. Besonders deutlich ist dies im Vergleich zu Volumeneinkristallen, bei denen
die Erstpra¨paration eine hohe Anzahl an Sputter - und Heiz-Zyklen erfordert. [203] Der
Hauptgrund fu¨r diesen Unterschied ist das kleine Volumen der du¨nnen Metallfilme, in
denen sich nur geringe Mengen an Verunreinigungen lo¨sen ko¨nnen.
Daher eignen sich die Filme nicht nur als preisgu¨nstige Substrate fu¨r das Graphenwachs-
tum, sondern sie ko¨nnen in einem gewissen Rahmen auch die in der Oberfla¨chenchemie
standardma¨ßig eingesetzten Volumeneinkristalle ersetzen.
‡‡Die Ru¨cksta¨nde an Sauerstoff lassen sich durch eine Reduktion, wie in Kapitel 4.4 beschrieben,
entfernen.
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4.3 Thermische Stabilita¨t der Metallfilme
Im vorherigen Kapitel wurde gezeigt, dass es beim ersten Pra¨parationsschritt der Filme
zu einer Segregation der Bestandteile des Substrats und damit zu einer Verunreinigung
der Proben-Oberfla¨che gekommen war. Durch eine erneute Pra¨paration konnte jedoch
vergleichsweise einfach eine saubere Oberfla¨che erhalten werden und so eine Wachstumsun-
terlage fu¨r das Graphen geschaffen werden. Allerdings muss auch die thermische Stabilita¨t
der Filme betrachtet werden. Wa¨hrend fu¨r Volumeneinkristalle viele Pra¨parationszyklen
und auch ein Heizen auf hohe Temperaturen kein Problem darstellt, sind bei den du¨nnen
Filmen die erlaubten Temperaturen begrenzt, da ein Heizen auf zu hohe Temperaturen
zu einer Entnetzung der Metallschicht fu¨hrt. [204–208] Es ist wichtig zu wissen, welches die
maximal erlaubten Temperaturen fu¨r die jeweils verwendeten Filme sind und wie sich
die Filme beim Heizen auf sehr hohe Temperaturen verhalten. Weiterhin sollen mehrere
Wachstumszyklen von Graphen mo¨glich sein, ohne dass sich die Filme vera¨ndern. Daher
wurden im Rahmen dieser Arbeit Experimente zur Untersuchung der thermischen Stabilita¨t
der verwendeten Filme durchgefu¨hrt.
Die Stabilita¨t der Filme wurde u.a. durch AES-Messungen wa¨hrend einer Heizserie
bestimmt. Dazu wurde der Film fu¨r 2 bis 5 Minuten auf die angegebene Temperatur geheizt
und nach dem Abku¨hlen die Bedeckung an Silizium bestimmt. Der Nachweis von Silizium
im AES weist auf einen
”
Durchbruch“ des Substratmaterials durch den Metallfilm hin.
Ohne zwischenzeitliche Reinigung erfolgte anschließend das Heizen auf die na¨chstho¨here
Temperatur. Die entsprechenden Messungen von zwei Ir(111)-Filmen sind in Abb. 4.11
gezeigt. Die durch gru¨ne Punkte markierte Messserie stammt von einem Ir(111)-Film, der
zuvor auf maximal 800 ◦C geheizt wurde. Die Messserie zeigt, dass selbst nach einem
Heizen auf 1050 ◦C kein Silizium nachweisbar war, was einen stabilen Film bedeutet.
Andererseits gab es einen weiteren Zustand der Ir(111)-Filme (blaue Punkte in Abb.
4.11), bei dem bereits ab 800 ◦C die Segregation von Silizium auftrat. Im Unterschied zum
vorherigen Film wurde dieser wa¨hrend der Pra¨paration fu¨r insgesamt mehrere Minuten
auf 1050 ◦C geheizt. Daher hat vermutlich das vorangegangene Heizen auf eine hohe
Temperatur zur Abnahme der Filmstabilita¨t gefu¨hrt. Der gleiche Effekt wurde bei der
Durchfu¨hrung mehrerer Pra¨parationszyklen erreicht. Zusa¨tzlich war eine Abha¨ngigkeit
von der Dicke der YSZ-Schicht festzustellen. Bei Ir(111)-Filmen mit einer 40 nm dicken
YSZ-Schicht ließ sich die Segregation von Silizium nach Heizen auf 800 - 900 ◦C fu¨r eine
Dauer von insgesamt 720 min beobachten, wa¨hrend bei einer 100 nm dicken YSZ-Schicht
die Grenze bei ca. 1300 min lag.§§ Mittels STM und SEM ließen sich dabei keine thermisch
induzierten Defekte in den Metallfilmen, wie beispielsweise die erneute Ausbildung von
§§ Zum Vergleich: Eine typische Dosierung fu¨r das Graphenwachstum von 25 L (1 L = 10−6 Torr · s)
Ethylen bei einem Druck von 5× 10−9 Torr dauert ca. 83 min.




















 Ir(111): intakter Film
 Ir(111): defekter Film
 Ru(0001): defekter Film
Abbildung 4.11: Stabilita¨tsmessungen der Ir(111)- und Ru(0001)-Filme. Dazu wurden die
Filme fu¨r wenige Minuten auf die angegebene Temperatur geheizt und nach dem Abku¨hlen auf
Raumtemperatur die Siliziumbedeckung mittels AES bestimmt. Ohne einen Reinigungsschritt
erfolgte anschließend das Heizen auf die na¨chstho¨here Temperatur. Gru¨n: Heizserie (t = 2 min)
eines Ir(111)-Films, der zuvor maximal auf 800 ◦C geheizt wurde. Bis 1050 ◦C trat keine
Segregation von Silizium auf. Blau: Heizserie (t = 5 min) eines Ir(111)-Films, der zuvor auf
1050 ◦C geheizt wurde. Ab 800 ◦C zeigte sich eine messbare Segregation von Silizium. Rot: zwei
Heizserien (t = 5 min) von Ru(0001)-Filmen, die eine Segregation von Silizium ab ca. 775 ◦C
zeigen.
Lo¨chern, identifizieren. Es ist daher wahrscheinlich, dass thermisch erzeugte Defekte in der
YSZ-Schicht dazu fu¨hren, dass diese gegenu¨ber dem Silizium nicht mehr vollsta¨ndig dicht
ist und es zur Segregation von Silizium an die Oberfla¨che des Metallfilms kommt.
A¨hnlich verhielt es sich bei den Ruthenium-Filmen. Auch hier ließ sich nach einigen
Pra¨parationszyklen eine versta¨rkte Segregation von Silizium beobachten, wie die roten
Datenpunkte in Abb. 4.11 zeigen. Die Segregation begann bei ca. 775 ◦C, und die Menge
des segregierten Siliziums lag in der selben Gro¨ßenordnung wie bei den Iridium-Filmen.
Bei Temperaturen ab ca. 900 ◦C ließ sich hier zudem ein immer sta¨rkerer Anstieg der
Silizium-Bedeckung messen.
Die Tatsache, dass ein einmaliges Heizen auf eine zu hohe Temperatur die thermische
Stabilita¨t der Filme deutlich senkt, zeigte sich insbesondere durch in situ-Messungen an
Ni(111)-Filmen. In Abb. 4.12a) ist das LEEM-Bild eines Nickel-Films gezeigt, welcher
einmalig fu¨r 2,5 min auf 980 ◦C geheizt und anschließend auf 837 ◦C abgeku¨hlt wurde.
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Wa¨hrend des Abku¨hlens bildete sich ab ca. 840 ◦C eine neue Phase. Diese wurde dunk-
ler abgebildet als die unbedeckte Metalloberfla¨che. Die neue Phase nukleierte an den





Abbildung 4.12: a) LEEM-Bild (E = 3,4 eV) eines Ni(111)-Films bei 837 ◦C. Das Bild wurde
wa¨hrend des Abku¨hlens eines sauberen Films von 980 ◦C aufgenommen. Ab ca. 840 ◦C bildete sich
eine neue Phase aus (dunkle Bereiche). b) Die intensiven Reflexe im dazugeho¨rigen LEED-Bild
(E = 35 eV, 684 ◦C) lassen sich entweder als (111)-Fla¨che von kubischen ZrO2 oder als eine





3× 3√3)R30◦-U¨berstruktur bezogen auf die Zirkonium-Phase, wie auch






Das LEED-Bild in Abb. 4.12b) wurde nach einem weiteren Abku¨hlen auf 684 ◦C auf-
genommen. Das Beugungsbild zeigt ein hexagonales Muster aus intensiven Reflexen, die
sich einer Gitterkonstante von ca. 3,4 A˚ zuordnen lassen. Damit sind diese nicht die
Grundgitterreflexe der Ni(111)-Fla¨che, die bei der verwendeten Energie von 35 eV gerade
am Rand des in Abb. 4.12b) abgebildeten Bereiches liegen. Aufgrund von Verzerrungen
des Beugungsbilds sind sie nur in der oberen Bildha¨lfte am linken und rechten Rand zu
erkennen. Die Ausrichtung der beiden Gitter stimmt dabei in einem Bereich von ca. ±3◦
u¨berein. Unter der Annahme einer Zirkoniumphase an der Oberfla¨che lassen sich die inten-
siven Reflexe aus Abb. 4.12b) erkla¨ren, wobei die (111)-Fla¨che von kubischem ZrO2 mit
einer Gitterkonstanten von 3,62 A˚ oder eine hexagonal dichteste Packung von Zirkonium
mit einer Gitterkonstanten von 3,18 A˚¶¶ in Frage kommen. Erstere wurde bereits bei der
¶¶Der Atomradius von Zirkonium betra¨gt 1,59 A˚, wodurch sich ein Zr-Zr-Abstand von 3,18 A˚ ergibt. [141]
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Pra¨paration von frischen Nickel-Filmen beobachtet (siehe Anhang A.2). Die zusa¨tzlich




3× 3√3)R30◦-U¨berstruktur bezu¨glich der
Zirkonium-Phase beschreiben [Abb. 4.12b)]. Diese U¨berstruktur wurde in der Literatur
bisher nicht genannt.
Die Abnahme der thermischen Stabilita¨t dieses Films zeigte sich deutlich bei der weiteren
Pra¨paration dieses Films. Nach einer Reinigung durch Sputtern wurde dieser Film im UHV
auf 700 ◦C geheizt, welches einer typischen Temperatur fu¨r das Wachstums von Graphen
entspricht. Wa¨hrend bei intakten Filmen dabei nur die saubere Ni(111)-Oberfla¨che zu sehen
ist, lag bei diesem Film eine neue Phase vor. Dies ist in Abb. 4.13a) und b) gezeigt, wobei
zwischen den beiden LEEM-Bildern ein Zeitunterschied von 500 s lag. Im ersten Bild [Abb.
4.13a)] ist bereits die Bildung von kleinen, dunkel erscheinenden Inseln zu beobachten.
Durch das Halten bei 700 ◦C war deutlich das Wachstum dieser Phase zu beobachten [Abb.
4.13b)].






Abbildung 4.13: a) und b) LEEM-Bilder bei 700 ◦C, die das Wachstum einer neuen Phase auf
den Ni(111)-Filmen zeigen (E = 3,5 eV). Der Film wurde zuvor einmalig auf 980 ◦C geheizt (Abb.
4.12) und danach durch Sputtern gereinigt. Die beiden Bilder stammen aus derselben Messreihe
(∆t = 500 s), zeigen aber zwei verschiedene Positionen auf dem Film. c) Das µ-LEED-Beugungsbild
(E = 35 eV, T = 684 ◦C.) wurde nach einem Halten bei ca. 700 ◦C fu¨r 90 min aufgenommen
und zeigt, wie schon bei Abb. 4.12, intensive Reflexe einer Zirkonium-Phase. Zusa¨tzlich ist eine(
2
√
3× 2√3)R30◦-U¨berstruktur bezogen auf die Zirkonium-Phase sichtbar. d) Im Modell sind
die Reflexe der Zirkonium-Phase (rote Kreuze) und die Reflex-Positionen der U¨berstruktur (blaue
Punkte) gezeigt.
Im µ-LEED waren wieder die hexagonalen Reflexe der Zirkonium-Phase zu erkennen
[Abb. 4.13c)]. Diese hatte mit ca. 3,5 A˚ eine geringfu¨gig gro¨ßere Gitterkonstante als die ent-





3× 2√3)R30◦ bezu¨glich der Zirkonium-Phase beschreiben ließ, wie das Mo-
dell in Abb. 4.13d) zeigt. Auch diese Phase ist in der Literatur nicht bekannt. Die Tatsache,
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dass eine andere U¨berstruktur gemessen wurde als im vorangegangenen Experiment, la¨sst
sich entweder durch unterschiedliche Temperaturen wa¨hrend des Wachstums oder durch
unterschiedliche chemische Zusammensetzungen der Zirkonium-Phase erkla¨ren. Um die
Anwesenheit von Zirkonium auf dem Film zu pru¨fen, wurde von diesem Probenzustand ein
XP-Spektrum aufgenommen, und dieses zeigte ein Zr 3d5/2-Signal bei 181,8 eV. Dies passt
auf ZrO2, dessen Literaturwert bei 181,7 eV liegt.
[209] Allerdings hatte die Probe wa¨hrend
des Transports in die XPS-Kammer Luftkontakt, weshalb eine nachtra¨gliche Oxidation des
Zirkoniums nicht ausgeschlossen werden kann.
Insgesamt zeigen diese Experimente, dass die Nickel-Filme nach einem einmaligen Heizen
auf eine zu hohe Temperatur nicht mehr sinnvoll fu¨r das Graphenwachstum verwendet
werden ko¨nnen.
Bei noch ho¨heren Temperaturen waren die Filme mechanisch nicht mehr stabil und
entnetzten. Dies ist in den Abbildungen 4.14 und 4.15 am Beispiel der Ir(111)-Filme gezeigt.
Fu¨r die vorliegenden Experimente wurde ein 150 nm dicker Metallfilm, welcher zuvor
gereinigt wurde, sowie ein 500 nm dicker Film, auf welchem sich eine Monolage Graphen
befand, verwendet. Erwartungsgema¨ß wies der dickere Film eine ho¨here Stabilita¨t auf.
Wa¨hrend bei dem du¨nneren Film die Entnetzung bereits bei 1100 ◦C sehr schnell verlief,
war der dickere Film bei dieser Temperatur noch stabil. Das Entnetzen des dickeren Films
setzte ab 1200 ◦C ein und verlief langsam als sichtbare Front u¨ber den Film. Ein Foto eines
teilweise entnetzten Films ist in Abb. 4.14a) gezeigt. Dort ist der entnetzte Bereich leicht
durch eine deutliche Aufrauung der Filme und einem helleren Grauwert zu erkennen.
Die Auger-Spektren, die das Entnetzen des dickeren Films zeigen, sind in Abb. 4.14a)
dargestellt. Das rote Spektrum wurde nach Heizen fu¨r 2 min auf 1100 ◦C aufgenommen.
Im Spektrum sind nur die U¨berga¨nge von Iridium und von Kohlenstoff zu erkennen, was
zu einem graphenbedeckten Iridium-Film passt. Wurde nach der unvollsta¨ndigen Entnet-
zung im glatten, intakten Bereich gemessen (gru¨ne Kurve), konnten keine Vera¨nderungen
beobachtet werden. Im Gegensatz dazu waren in dem aufgerauten Bereich die Signale vom
Kohlenstoff und Iridium nicht mehr sichtbar (schwarzes Spektrum). Es konnte nur noch das
sehr intensive Signal von Silizium nachgewiesen werden. Dies zeigt deutlich, dass es durch
die Entnetzung nicht nur zur Auflo¨sung des Iridium-Films, sondern auch der YSZ-Schicht
kam. Auch nach der Entnetzung des du¨nneren Films ließ sich im AES nur noch Silizium
nachweisen. Das Silizium musste daher in einer mindestens mehrere Nanometer dicken
Schicht das Iridium bedecken.
Die Entnetzung war auch mittels LEED beobachtbar. Bei der unvollsta¨ndig entnetzten
Probe zeigte das Beugungsbild in Abb. 4.14b) den noch intakten Bereich des Films und wies
die charakteristischen Reflexe eines mit Graphen bedeckten Iridium-Films auf. Dies deckt
sich mit der AES-Messung und bedeutet, dass das Graphen auf einer Ir(111)-Oberfla¨che
auch bei solch hohen Temperaturen noch stabil ist. U¨berraschenderweise zeigte auch der
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Abbildung 4.14: Entnetzung der Ir(111)-Filme bei hohen Temperaturen. a) Auger-Spektren vor
(rot) und nach dem Entnetzen (gru¨n und schwarz) eines graphenbedeckten, 500 nm dicken Films.
Nach Heizen fu¨r 2 min auf 1100 ◦C war der Film intakt, und es waren nur die Auger-U¨berga¨nge
von Iridium und Graphen zu sehen (rot). Nach 2 min bei 1200 ◦C trat eine teilweise Entnetzung
auf (vgl. Foto). Wa¨hrend das Auger-Spektrum im intakten Bereich unvera¨ndert war (gru¨n), war
im entnetzten Bereich nur das Signal von Silizium messbar. b) und c) sind die entsprechenden
LEED-Bilder (E = 74 eV) des intakten und des entnetzten Bereichs. Im intakten Bereich ist das
charakteristische Beugungsbild von Graphen/Ir(111) zu sehen, im entnetzten Bereich sind nur
die Grundgitterreflexe der Si(111)-Oberfla¨che sichtbar. d) LEED-Beugungsbild (E = 65 eV) nach




optisch aufgeraute Bereich ein Beugungsbild, wie Abb. 4.14c) zeigt. Das Beugungsbild
beinhaltete intensive Reflexe auf einem schwachen Untergrund, was eine hohe kristalline
Ordnung bedeutet. Die hexagonale Ordnung der Reflexe besaß dieselbe Orientierung wie
der intakte Film [Abb. 4.14b)]. Bei gleicher Energie lagen die Reflexe aber deutlich na¨her
am (0,0)-Reflex, was einer gro¨ßeren Gitterkonstante im Realraum entspricht. Diese betrug
3,89± 0,09 A˚ und passt damit sehr gut zu der Si(111)-Oberfla¨che, die eine Gitterkonstante
von 3,84 A˚ besitzt. [198] Die Orientierung des Silizium-Wafers in Bezug auf den Ir(111)-Film
passt ebenfalls, denn der Ir(111)-Film ist um 60◦ gegenu¨ber der Si(111)-Unterlage verdreht,
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wie Ro¨ntgenbeugungsdaten zeigen. [142] Im LEED zeigen die (111)-Fla¨chen von kubischen
Kristallen eine hexagonale Anordnung der Reflexpositionen, so dass die Beugungsmuster
der Si(111)-Unterlage und des Ir(111)-Films gleich orientiert sein sollten, wie es Abb. 4.14b)
tatsa¨chlich zeigt. Zusammen mit der Information aus AES, dass reines Silizium vorlag, zeigt
dies deutlich, dass nach der Entnetzung der Silizium-Wafer sichtbar war. An manchen Stellen
der Probe war neben der reinen Si(111)-Oberfla¨che noch eine U¨berstruktur nachweisbar,
die allerdings sehr schwache Reflexe zeigte [Abb. 4.14d)]. Diese U¨berstruktur kann als(√
7×√7)R19,1◦-Struktur, bezogen auf die Si(111)-Oberfla¨che, beschrieben werden und
ist in der Literatur nicht bekannt. Wahrscheinlich entstand sie durch die Bildung eines
Iridium-Silicids.
Um die Entnetzung der Filme weiter zu untersuchen und den Verbleib des Iridiums und
des YSZs zu kla¨ren, wurden die entnetzten Filme im Elektronenmikroskop untersucht. Ein





















 heller Bereich /  dunkler Bereich
a) b)
Abbildung 4.15: a) SEM-Bild (E = 4 keV) eines 150 nm dicken Ir(111)-Films nach Entnetzung
bei 1100 ◦C [gleiche Probe wie Abb. 4.14d)]. b) EDX-Spektren der hellen (schwarz) und dunklen
Bereiche (rot) von a). Zum Vergleich ist das EDX-Spektrum eines YSZ/Si(111)-Films gezeigt
(gru¨n).
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Die Identifizierung dieser Phasen erfolgte u¨ber EDX, wobei die entsprechenden Spektren
in Abb. 4.15b) gezeigt sind. Zusa¨tzlich ist das Spektrum eines intakten YSZ-Films auf
einem Si(111)-Wafer (ohne Metallfilm) dargestellt (gru¨n). Das Spektrum des dunklen
Bereichs aus der Abbildung (rot) zeigt ein deutliches Signal bei 1,74 keV, welches Silizium
zuzuordnen ist. [210] Daneben ist noch eine sehr kleine Schulter bei ca. 2 keV sichtbar,
was sich mit kleinen Resten von Iridium oder Zirkonium erkla¨ren la¨sst. Im Spektrum,
welches im hellen Bereich der Abbildung aufgenommen wurde (schwarz), erscheinen neben
dem Silizium-Signal drei zusa¨tzliche Signale bei 1,54 keV, 2,00 keV und 2,26 keV, welche
die Anwesenheit von Iridium bedeuten. Durch die U¨berlagerung der Signale von Iridium
und Zirkonium kann u¨ber die Anwesenheit von letzterem keine Aussage getroffen werden.
Eine Unterscheidung, ob die hellen Bereiche reines Iridium oder ein Gemisch aus Iridium
und Silizium sind, kann aufgrund der geringen Oberfla¨chensensitivita¨t der Methode nicht
getroffen werden. Da im AES kein Iridium nachweisbar war, und die helle Phase im SEM
eine Bedeckung von ca. 36% besaß, erscheint die Interpretation der hellen Phase als reines
Iridium unwahrscheinlich. Weiterhin ist auffallend, dass nach der Entnetzung kein Sauerstoff
nachgewiesen werden konnte, obwohl dieser bei einem intakten YSZ-Film ein deutliches
Signal liefert.
Eine Mo¨glichkeit fu¨r das Verschwinden der Filmmaterialien wa¨re das Auflo¨sen von Iridi-
um und Zirkonium im Silizium-Wafer. Sauerstoff dagegen ko¨nnte in Form von gasfo¨rmigem,
monomerem SiO verdampfen, welches sich bei erho¨hten Temperaturen von ca. 1130 ◦C
aus Silizium und Sauerstoff bildet. [141] Der Verlust von Sauerstoff deckt sich auch mit der
Position des Auger-Signals von Silizium bei einer Energie von 91 eV. Es passt auf den
Literaturwert von elementarem Silizium bei 92 eV, wa¨hrend sich das Signal fu¨r SiO2 zu
einer Energie von 76 eV verschiebt. [150]
Insgesamt limitiert die thermische Stabilita¨t der du¨nnen Metallfilme den mo¨glichen
Temperaturbereich. Bei sehr hohen Temperaturen wurde ein Entnetzen der Filme beobach-
tet. Je nach Dicke der YSZ-Schicht trat die Entnetzung bei den verwendeten Filmen im
Bereich von 1100 - 1200 ◦C auf. Bei Temperaturen unterhalb der Entnetzungstemperaturen
kann das Problem der Segregation von Silizium auftreten. Dabei wurden zwei verschiedene
Zusta¨nde (stabil und instabil) der Filme nachgewiesen. Der irreversible U¨bergang in den
instabilen Zustand kann durch Heizen auf eine zu hohe Temperatur oder durch eine große
Anzahl an Wachstumszyklen von Graphen ausgelo¨st werden. Durch Vermeidung zu hoher
Temperaturen war jedoch eine problemlose Handhabung der Filme mo¨glich. Abstriche
mussten allerdings bei der Langzeitstabilita¨t hingenommen werden, und es konnte nur
eine endliche Zahl (typischerweise 9 - 16) an Wachstumszyklen von Graphen durchgefu¨hrt
werden.
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4.4 Pra¨parationsvorschriften
Aus den oben genannten Experimenten wurden Pra¨parationsvorschriften fu¨r die einkris-
tallinen, du¨nnen Metallfilme abgeleitet. Ein wichtiger Punkt ist dabei, dass zu Beginn
ein la¨ngerer Heizschritt ausgefu¨hrt wird, welcher die im Film enthaltenen Lo¨cher schließt
und die Probenoberfla¨che damit ausheilt. Weiterhin mu¨ssen sehr hohe Temperaturen
(≥ 1000 ◦C) vermieden werden, da aufgrund der limitierten thermischen Stabilita¨t der
Filme entweder eine Entnetzung einsetzt oder die Segregation von Silizium ausgelo¨st wird.
Ansonsten ko¨nnen die von Volumeneinkristallen bekannten Reinigungsschritte wie Sput-
tern oder eine chemische Reinigung durch Oxidations- und Reduktions-Zyklen verwendet
werden. [203]
Die typische Pra¨paration eines frischen Ru(0001)-Films begann mit einem zehnminu¨tigen
Sputter -Schritt, gefolgt von einem Heizschritt fu¨r 2 h auf 900 ◦C. Die anschließende Reini-
gung erfolgte u¨ber einen Zyklus aus 7 - 10 min Sputtern sowie Heizen fu¨r 2 - 5 min auf
800 ◦C, wodurch eine saubere Oberfla¨che erhalten wurde. Wenn es erforderlich war, nach
einer Graphensynthese auf diesen Filmen das Graphen wieder zu entfernen, um wieder
einen unbedeckten, wohlgeordneten Metallfilm zu erhalten, wurde das Graphen entweder
durch Sputtern oder durch Oxidation entfernt. Fu¨r letzteres wurde der Film bei einem
Sauerstoffdruck von 2 × 10−7 Torr bei 400 ◦C fu¨r 30 - 60 min oxidiert, der u¨berschu¨ssige
adsorbierte Sauerstoff wurde mit Wasserstoff bei 2 × 10−6 Torr bei 400 ◦C fu¨r 30 min
entfernt, und abschließend wurde der restliche adsorbierte Wasserstoff durch Heizen fu¨r
2 min auf 800 ◦C desorbiert. [53]
A¨hnlich erfolgte die Reinigung der Ni(111)-Filme. Zuna¨chst wurde der frische Film durch
Sputtern fu¨r 10 min gereinigt. Anschließend erfolgte das Ausheilen des Nickel-Films durch
Heizen fu¨r 1 h auf 800 - 900 ◦C. Eine saubere Ni(111)-Oberfla¨che wurde durch einen
abschließenden Reinigungszyklus, bestehend aus 5 min Sputtern und Heizen fu¨r 2 min
auf 700 ◦C erhalten. Dieser Reinigungszyklus war außerdem geeignet, um gewachsenes
Graphen wieder zu entfernen.
Die Ir(111)-Filme wurden folgendermaßen pra¨pariert: Zuna¨chst erfolgte eine Reinigung
durch eine Oxidation mit Sauerstoff bei einem Druck von 2 × 10−7 Torr und einer
Temperatur von 400 ◦C fu¨r 30 - 60 min. Danach erfolgte das Ausheilen der Filme durch
Heizen auf 800 - 900 ◦C fu¨r 1 - 2 h, gefolgt von einem 10-minu¨tigen Sputter -Schritt. Zum
Abschluss wurde der Film fu¨r 2 min auf 800 ◦C geheizt. Die Reinigung nach dem Wachstum
von Graphen erfolgte durch Oxidation bei einem Sauerstoff-Partialdruck von 2 × 10−7 Torr
und einer Temperatur von 400 ◦C fu¨r 30 - 60 min.
5 Wachstum von Graphen
In dieser Arbeit wurde Graphen durch CVD unter UHV-Bedingungen synthetisiert, eine der
aussichtsreichsten Methoden, um zu einkristallinen Graphenmonolagen zu gelangen. [39,42]
Generell dienen dabei U¨bergangsmetalle als Substrate, die idealerweise einkristallin vorlie-
gen. Zur Synthese von Graphen werden bei erho¨hten Temperaturen Kohlenwasserstoffe
dosiert, welche an der Oberfla¨che des Metalls zersetzt werden. Wa¨hrend der freiwerdende
Wasserstoff wieder desorbiert, bleiben die Kohlenstoffatome auf der Metalloberfla¨che zuru¨ck
und bilden Graphen. Die Reaktion ist oft selbstlimitierend, da nach dem Erreichen einer
Monolage Graphen kein freies Metall mehr vorliegt und daher der Kohlenwasserstoff nicht
mehr zersetzt werden kann. [211] Das Graphenwachstum ist folglich nach dem Erreichen
einer Monolage beendet. Das ist jedoch nicht unbedingt der Fall, wenn sich der Kohlenstoff
aus dem CVD-Prozess im Volumen lo¨st.
Im vorherigen Kapitel wurde gezeigt, dass die einkristallinen Filme von Nickel, Iridium
und Ruthenium nach geeigneter Pra¨paration eine atomar flache Oberfla¨che aufweisen,
die zudem frei von Verunreinigungen ist. Daher sollten die Metallfilme ein geeignetes
Substrat fu¨r das Graphenwachstum darstellen. Allerdings ist wegen der limitierten Tempe-
raturstabilita¨t der erlaubte Spielraum fu¨r die Prozessparameter des Wachstums begrenzt.
Dies ist insofern problematisch, da die Qualita¨t des gewachsenen Graphens stark von
der Wachstumstemperatur abha¨ngt. Fu¨r Ir(111)-Volumeneinkristalle wurde beispielsweise
eine optimale Temperatur von 1257 ◦C angegeben, [212] die deutlich u¨ber den erlaubten
Temperaturen der verwendeten Ir(111)-Filme liegt. Dies bedeutet, dass die Bedingungen
fu¨r das Graphenwachstum, die an Volumeneinkristallen optimiert wurden, bei den Filmen
zum Teil nicht mehr anwendbar sind und neu angepasst werden mu¨ssen.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Wachstum von Graphen durch einen CVD-Prozess
unter UHV-Bedingungen und mit Verwendung von Ethylen als Kohlenstoffquelle durch-
gefu¨hrt. Das Hauptziel war hierbei, optimierte Wachstumsbedingungen fu¨r Graphen auf den
einkristallinen Metallfilmen zu finden. Die optimierten Bedingungen sollten einerseits eine
definierte Ausrichtung des Graphens u¨ber den kompletten Film liefern und andererseits mit
der thermischen Stabilita¨t der Filme vereinbar sein. Zudem sollte das selektive Wachstum
einer Monolage erreicht werden.
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5.1 Graphen auf Ru(0001)-Filmen
Graphen auf Ru(0001) za¨hlt zu den stark wechselwirkenden Systemen, weswegen unter
optimierten Bedingungen eine strikte Ausrichtung des Graphens am Grundgitter erreicht
werden kann. [39] Dabei bildet sich mit einer (23× 23)-U¨berstruktur eine extrem große
Periodizita¨t aus [bezogen auf die Ru(0001)-Fla¨che; die Periodizita¨t bezu¨glich des Graphen-
gitters betra¨gt (25× 25)]. [213] Ein dreidimensionales Modell dieser U¨berstruktur ist in Abb.
5.1a) gezeigt. Diese Struktur entsteht durch leicht unterschiedliche Gitterkonstanten von
Graphen (2,46 A˚) und Ru(0001) (2,71 A˚), was zu einem Moire´-Effekt fu¨hrt, so dass die
Struktur daher auch Moire´-Struktur genannt wird. [139,214] Auf diesen Effekt wird genauer
im Kapitel 7 eingegangen.
Abbildung 5.1: a) Dreidimensionales Modell der (23× 23)-U¨berstruktur von Graphen auf
Ru(0001), welches die Korrugation des Graphens zeigt. Entnommen aus Ref. [62]. b) Modell
von Graphen auf Ru(0001). Gezeigt ist die (11× 11)-U¨berstruktur bezu¨glich des Ru(0001)-
Grundgitters. Das Graphengitter ist in schwarz eingezeichnet, wa¨hrend die Rutheniumatome der
obersten Lage hellgrau und der zweiten Lage dunkelgrau eingefa¨rbt sind. Bearbeitet aus Ref. [53].
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Die bei Ru(0001)-Volumeneinkristallen typischerweise verwendeten Wachstumsbedingun-
gen liegen in einem Temperaturbereich von 665 - 877 ◦C sowie bei einem Ethylen-Druck
von 4× 10−9 - 2× 10−7 Torr. [64,183,189,215] Die untere Grenze des Graphenwachstums liegt
bei ca. 600 ◦C. [215] Es wurden aber auch Wachstums-Temperaturen von bis zu 1035 ◦C
beschrieben. [189]
Fu¨r das Graphenwachstum auf den Ru(0001)-Filmen wurde ein Temperaturbereich
von 600 - 950 ◦C und C2H4-Partialdru¨cke von 2 × 10−9 - 1× 10−7 Torr getestet. Eine
U¨berpru¨fung des Films nach dem Graphenwachstum bei 820 ◦C mit Auger-Spektroskopie
zeigte, dass neben den Ruthenium-U¨berga¨ngen nur noch Kohlenstoff nachgewiesen werden
konnte (Abb. 5.2). Da sich im Auger-Spektrum die Signale von Ruthenium und Kohlenstoff
u¨berlagern, wurde letzterer anhand der Asymmetrie R des Signals bei 273 eV identifiziert
(vgl. Kapitel 3.2). Die gemessene Asymmetrie R von 2,03 bedeutet dabei eine vollsta¨ndige
Bedeckung des Ru(0001)-Films mit Graphen. Die im Vergleich zum Auger-Spektrum
eines sauberen Films niedrigeren Intensita¨ten der Ruthenium-Signale lassen sich durch die
hohe Oberfla¨chensensitivita¨t von AES und der daraus resultierenden Abschwa¨chung der














 sauberer Ru(0001)-Film; R = 1.27
 nach Graphenwachstum; R = 2.03
Abbildung 5.2: AES-Spektren eines sauberen und eines graphenbedeckten Ru(0001)-Films.
Schwarz: sauberer Ru(0001)-Film, gereinigt durch 10 min Sputtern, gefolgt von 2 min Heizen
auf 850 ◦C. Rot: nach dem Wachstum einer Monolage Graphen bei 1,0 × 10−8 Torr C2H4 bei
820 ◦C fu¨r 45 min. Der Kohlenstoff kann u¨ber die Asymmetrie R des Hauptsignals bei ca. 273 eV
nachgewiesen werden.
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Die Ausrichtung und die Qualita¨t des Graphens wurden auf makroskopischer Skala mit
Elektronenbeugung u¨berpru¨ft (Abb. 5.3). Bei einem sauberen Ru(0001)-Film waren im
LEED-Beugungsbild nur die Reflexe der hexagonalen Ru(0001)-Oberfla¨che sichtbar [Abb.
5.3a)], wobei aufgrund der hohen Energie der Elektronen von 140 eV in dem gezeigten









Abbildung 5.3: a) LEED-Beugungsbild eines sauberen Ru(0001)-Films (E = 140 eV). Es sind
nur die Reflexe der ersten und zweiten Ordnung der Ru(0001)-Oberfla¨che zu sehen. b) Nach
dem Wachstum von Graphen (1,0 × 10−7 Torr C2H4, 950 ◦C und 10 min) tauchen im LEED-
Beugungsbild die charakteristischen Satelliten der Moire´-Struktur auf (E = 168 eV). Die Reflexe
der Ru(0001)-Oberfla¨che und des Graphens (G) sind durch Pfeile markiert.
Das Beugungsbild nach dem Graphenwachstum ist in Abb. 5.3b) gezeigt. Aufgrund
der gewa¨hlten Energie der Elektronen von 168 eV sind sowohl die Reflexe der ersten als
auch der zweiten Ordnung sichtbar. Neben den Reflexen des Ru(0001)-Substrats und des
Graphens, welche durch Pfeile markiert sind, zeigen sich die charakteristischen Reflexe
der gebildeten Moire´-U¨berstruktur. Diese a¨ußern sich als Satelliten, die um die Reflexe
des Ru(0001)-Gitters auftreten. Diese Satelliten sind sowohl in der ersten als auch der
zweiten Ordnung sichtbar. Ausgehend von den Reflexpositionen und aRu = 2,71 A˚
[42]
wurde eine Graphen-Gitterkonstante von (2,46± 0,09) A˚ bestimmt, was sehr gut zu dem
Literaturwert von 2,46 A˚ passt. [42] Da die Reflexe des Graphens und die Satelliten der
Moire´-U¨berstruktur die gleiche Winkel-Orientierung aufweisen wie das Grundgitter, muss
das Graphen exakt an der hexagonalen Ru(0001)-Oberfla¨che ausgerichtet sein. Selbst
eine kleine Verdrehung des Graphens gegenu¨ber der Unterlage wu¨rde zu einer deutlichen
Verdrehung der Moire´-Struktur fu¨hren, welche sich in den LEED-Bildern in einer ebenfalls
deutlichen Verdrehung der Satelliten a¨ußern wu¨rde. Diese Versta¨rkung durch den Moire´-
Effekt wird in Kapitel 7 eingehend dargestellt. Aus dem Beugungsbild wurde, bezogen auf
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das Ru(0001)-Grundgitter, eine (11,6× 11,6)-U¨berstruktur bestimmt, die bei verdoppelter
Einheitszelle (vgl. Ref. [213]) fast perfekt auf den Literaturwert von (23× 23) bezu¨glich
des Ru(0001)-Grundgitters passt [siehe Abb. 5.1a)]. Damit bildet das Graphen auf den
Ru(0001)-Filmen dieselben Strukturen aus, wie auf Ru(0001)-Einkristallen. [213]
Eine gute Qualita¨t des Graphens, erkennbar an scharfen Reflexen der Moire´-U¨berstruktur
im LEED-Beugungsbild und damit einer hohen kristallographischen Ordnung, wurde bei
Temperaturen von ≥ 675 ◦C erhalten. Bei niedrigeren Temperaturen, wie beispielsweise
bei 600 ◦C, waren die Moire´-Satelliten im Beugungsbild sehr verwaschen, was eine hohe
Unordnung im Graphen bedeutet. Bei der Verwendung von sehr hohen Temperaturen, wie
beispielsweise 950 ◦C, wurde lokal gutes Graphen erhalten. Allerdings wurde dabei die
Segregation von Silizium beobachtet und im AES zeigte sich durch eine Asymmetrie R
von 1,5 bis 1,8 keine vollsta¨ndige Bedeckung mit Graphen. Damit lagen die optimalen
Wachstumsbedingungen von Graphen auf den Ru(0001)-Filmen im Bereich von 675 - 850 ◦C
(bei C2H4-Partialdru¨cken von 2× 10−9 - 2× 10−8 Torr), was sich mit den oben genannten
Literaturangaben deckt.
Da das Graphen auf Ru(0001) eine ausgepra¨gte Moire´-U¨berstruktur ausbildet, ist es im
STM auch auf einer gro¨ßeren Skala deutlich zu erkennen. [53] Dies zeigte sich auch auf den
Ruthenium-Filmen, wie das Bild in Abb. 5.4 zeigt. Die sichtbare U¨berstruktur besaß eine Pe-
riodizita¨t von (31,4± 0,8)A˚, was sehr gut zum Literaturwert der (11,5× 11,5)-U¨berstruktur
bezu¨glich des Ru(0001)-Grundgitters mit 31,2 A˚ passt.∗ Die gemessene Korrugation betrug
ca. 1,3 A˚, was gut mit dem aus LEED I/V-Daten ermittelten Literaturwert von 1,53 A˚
u¨bereinstimmt. [62] Damit besta¨tigen auch die STM-Messungen, dass die ausgebildeten
Strukturen auf Volumeneinkristallen und Filmen identisch sind.
Das STM-Bild in Abb. 5.4 zeigt weiterhin, dass die Moire´-Struktur u¨ber das ganze Bild
(≈ 2000 A˚) eine sehr gute Ordnung aufweist und nur an wenigen Stellen Defekte gemessen
werden ko¨nnen. Wegen des erwa¨hnten Versta¨rkungseffekts der Moire´-Struktur bedeutet
diese Tatsache, dass das Graphen auch auf atomarer Skala defektfrei und geordnet vorliegen
muss. Auch die abgebildeten Stufenkanten haben sich entsprechend der Moire´-Struktur
ausgerichtet, was sich mit den Literaturangaben deckt. [53,216]
∗Die im STM sichtbare Struktur entspricht der halben Periodizita¨t der (23× 23)-U¨berstruktur. Grund
ist, dass das korrugierte Graphen in einer vollen Periode zwei Maxima aufweist, die im STM gleich
erscheinen.
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Abbildung 5.4: STM-Bild eines mit Graphen bedeckten Ru(0001)-Films (Ut = −0,7 V, It =
3 nA). Das Graphen-Wachstum erfolgte bei 2,5×10−9 Torr C2H4 und 850 ◦C fu¨r 340 min. Das Bild
zeigt die langwellige Moire´-U¨berstruktur und ausgerichtete Stufenkanten der Ru(0001)-Unterlage.
Ein STM-Bild mit atomarer Auflo¨sung dieser Moire´-Struktur ist in Abb. 5.5 gezeigt. Der
hierbei auftretende Kontrast ist vergleichsweise kompliziert. Wegen der leicht unterschiedli-
chen Gitterkonstanten von Graphen und Ru(0001) kommt es u¨ber die Moire´-Einheitszelle zu
einer lateralen Verschiebung der Kohlenstoffatome gegenu¨ber den Rutheniumatomen, wie
auch das Modell in Abb. 5.1b) zeigt. [53,217] Liegt dabei ein Kohlenstoffatom auf einem Ru-
theniumatom, ist ersteres im STM-Bild nicht mehr sichtbar. Der auftretende Kontrast la¨sst
sich dabei in drei Bereiche einteilen, die im gezeigten STM-Bild in unterschiedlichen Hellig-
keiten erscheinen. In den beiden dunkleren Bereichen ist jeweils nur ein Kohlenstoffatom pro
Graphen-Einheitszelle sichtbar. Im hellen Bereich konnten dabei beide Kohlenstoffatome
abgebildet werden.
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Abbildung 5.5: STM-Bild mit atomarer Auflo¨sung von Graphen/Ru(0001)/YSZ/Si(111), dass
das Graphengitter und die Moire´-U¨berstruktur zeigt (Ut = +0,6 V, It = 30 nA). Das Wachstum
von Graphen erfolgte bei 1,0× 10−7 Torr C2H4 bei 950 ◦C fu¨r 10 min.
Auch hier la¨sst sich die gute Ausrichtung des Graphens gegenu¨ber dem Ru(0001) deutlich
erkennen. Die kleine Abweichung des atomaren Graphen-Gitters gegenu¨ber der Moire´-
U¨berstruktur von ca. 5◦ la¨sst sich durch eine Versta¨rkung des Moire´-Effekts erkla¨ren,
wobei im Fall von Ru(0001) eine Verdrehung des Graphens gegenu¨ber dem Ruthenium
zu einer ungefa¨hr zehnmal sta¨rkeren Drehung der Moire´-Struktur fu¨hrt. [53] Eine Ana-
lyse der gemessenen Moire´-Struktur nach Kapitel 7 lieferte eine
(√
111×√111)R4,72◦-
U¨berstruktur [bezu¨glich des Ru(0001)-Gitters], welche sich bezogen auf das Graphen als(√
133×√133)R4,31◦-U¨berstruktur beschreiben la¨sst. Dabei ist das Graphen gegenu¨ber
dem Ru(0001) um 0,41◦ verdreht.† Diese Verdrehung ist nur minimal, und a¨hnliche Verdre-
† Eine weitere Analyse des STM-Bilds zeigt zudem, dass die Moire´-Struktur im Uhrzeigersinn gegenu¨ber
dem Graphen-Gitter verdreht ist. Da sich Moire´-Strukturen erster Ordnung in die gleiche Richtung
drehen wie das Graphen (vgl. Kapitel 7) folgt daraus, dass auch das Graphen gegenu¨ber dem Ru(0001)
im Uhrzeigersinn verdreht sein muss.
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hungen des Graphens wurden auch auf Ru(0001)-Volumeneinkristallen beobachtet. [218] Das
STM-Bild zeigt weiterhin, dass auch auf atomarer Ebene defektfreies Graphen erhalten
werden konnte.
Damit la¨sst sich schlussfolgern, dass die Synthese von Graphen auf den einkristallinen
Ru(0001)-Filmen in hoher Qualita¨t mo¨glich ist und dieselben Strukturen ausgebildet werden,
die bereits von Volumeneinkristallen bekannt sind. Das Graphenwachstum auf den du¨nnen
Ru(0001)-Filmen ist somit ohne Abstriche gegenu¨ber der Synthese auf Volumeneinkristallen
durchfu¨hrbar.
5.2 Graphen auf Ir(111)-Filmen
Im Vergleich zu Ruthenium ist die Wechselwirkung zwischen Graphen und Iridium
schwa¨cher. [39] Dadurch kann es leichter zum Auftreten von verschiedenen Rotationsdoma¨nen
des Graphens kommen. [59] Es ist jedoch auch mo¨glich, selektiv am Iridium-Grundgitter
ausgerichtetes Graphen wachsen zu lassen, welches a¨hnlich dem Graphen auf Ru(0001)
(vgl. Abb. 5.1) eine langwellige Moire´-U¨berstruktur ausbildet. [211] Fu¨r Volumeneinkristalle
wurde fu¨r das Graphenwachstum ein optimaler Temperaturbereich von 1047 - 1257 ◦C
angegeben. [44,212]
Da diese Temperaturen mit den du¨nnen Metallfilmen nicht erreichbar waren (vgl. Ka-
pitel 4.3), mussten die Wachstumsbedingungen fu¨r Graphen neu angepasst werden. Im
Rahmen dieser Arbeit wurden dabei Temperaturen von 650 ◦C bis 850 ◦C getestet. [107] Die
verwendeten Ethylendru¨cke lagen zwischen 1× 10−9 Torr und 2× 10−7 Torr.
Zuna¨chst erfolgte eine U¨berpru¨fung des Graphenwachstums durch AES. In Abb. 5.6
sind die entsprechenden Auger-Spektren eines sauberen Ir(111)-Films sowie nach dem
Wachstum von Graphen dargestellt. Ein Vergleich der beiden Spektren zeigt, dass nach
dem Graphenwachstum ein deutliches Kohlenstoffsignal bei 272,5 eV sichtbar ist und die
Intensita¨t der Iridium-Signale aufgrund der Da¨mpfung durch das Graphen abgenommen hat.
Weitere Elemente waren nicht detektierbar, was zeigt, dass ein sauberes Graphenwachstum
auf den Ir(111)-Filmen mo¨glich ist.
Die Orientierung des Graphens wurde auf makroskopischer Skala mittels LEED bestimmt.
In Abb. 5.7 sind entsprechende Beugungsbilder von verschiedenen Probenzusta¨nden nach
dem Graphenwachstum dargestellt. In Abb. 5.7a) ist ein Beugungsbild des ausgerichteten
R0◦-Graphens gezeigt. Um die Grundgitterreflexe sind Satelliten sichtbar, die aufgrund
der Ausbildung einer langwelligen Moire´-Struktur entstehen. Ausgehend von diesen Satelli-
ten wurde eine (9,07× 9,07)-U¨berstruktur erhalten, welche gut mit der Literaturangabe
einer inkommensurablen (9,32× 9,32)-Moire´-Struktur auf Ir(111)-Volumeneinkristallen
u¨bereinstimmt. [211] Da die Satelliten die gleiche Orientierung wie die Grundgitterreflexe



















Abbildung 5.6: Schwarz: AES-Spektrum eines durch Sputtern gereinigten Ir(111)-Films. Es sind
nur die Signale von Iridium sichtbar. Rot: AES-Spektrum nach dem Wachstum einer Monolage
Graphen durch Ethylen-Dosierung bei 1,5× 10−8 Torr und 759 ◦C fu¨r 30 min. Das neue Signal
bei 272,5 eV la¨sst sich Kohlenstoff zuordnen.
besitzen, wird die strenge Ausrichtung des Graphens an das Ir(111)-Gitter besta¨tigt. Bei
einer Verdrehung des Graphens um einen kleinen Winkel ϕ wu¨rde sich aufgrund der
Versta¨rkung durch den Moire´-Effekt die Moire´-U¨berstruktur und damit auch die Satelliten
im Beugungsbild um ca. 10×ϕ a¨ndern (vgl. Kapitel 7 und Ref. [211]). Dies wa¨re ein deutliches
Indiz fu¨r kleine Verdrehungen des Graphens. Zudem zeigt das Fehlen weiterer Reflexe im
Beugungsbild an, dass nur eine Orientierung des Graphens vorlag.
Abha¨ngig von den Wachstumsbedingungen wurden noch zwei weitere Probenzusta¨nde
erreicht, deren typische Beugungsbilder in den Abbildungen 5.7b) und c) gezeigt sind. Das
Beugungsbild in Abb. 5.7b) zeigt ein Beugungsmuster, bei dem die Graphen-Reflexe in
der tangentialen Richtung deutlich verbreitert sind und die Moire´reflexe zu einem schwach
sichtbaren Ring verschmiert sind. Dies entspricht einer Verteilung von leicht verdrehten
Doma¨nen. Aus der Verbreiterung der Graphen-Reflexe wurde eine Verdrehung des Graphens
im Bereich von ±3◦ bestimmt. Daher sind neben dem ausgerichteten Graphen auf Ir(111)
damit auch rotierte Doma¨nen mo¨glich.
In Abb. 5.7c) ist ein Beugungsbild gezeigt, in welchem ein fast durchgehender Ring um
den (0,0)-Reflex zu erkennen ist. Dessen Radius entspricht der reziproken Gitterkonstante
des Graphens und bedeutet damit ein Gemisch aus verschiedenen, stark verdrehten Graphen-
doma¨nen. Auf diesem Ring liegen bei Winkeln von 0◦, 19◦ und 30◦ diskrete Reflexe, wobei











Abbildung 5.7: LEED-Beugungsbilder fu¨r verschiedene Graphen-Phasen auf Ir(111). a) ausge-
richtetes R0◦-Graphen (E = 74 eV). Es sind die charakteristischen Satelliten der Moire´-Struktur
sichtbar. Die Wachstumsbedingungen waren 5,0 × 10−9 Torr C2H4 bei 800 ◦C fu¨r 1 h. b) Die
Graphen-Reflexe sind deutlich verbreitert, was einer Verdrehung im Bereich von ca. ±3◦ gegenu¨ber
dem Ir(111)-Gitter entspricht (E = 64 eV). Entsprechend erscheinen die Satelliten des ausge-
richteten Graphens zu schwach erkennbaren Ringen verschmiert. Die Ethylendosierung erfolgte
bei 2,0 × 10−8 Torr bei 650 ◦C fu¨r 30 min. c) Gemisch aus verschiedenen Rotationsdoma¨nen
(E = 70 eV). [61] Als diskrete Spots sind auf einem fast kontinuierlichen Ring die R30◦-, die R19◦-
und eine verbreiterte R0◦-Phase erkennbar. Das Graphenwachstum erfolge bei 2,0× 10−8 Torr
C2H4 und 700
◦C.
die Reflexe der R0◦-Phase wieder stark verbreitert vorliegt. Diese Winkel passen auf die in
der Literatur bekannten rotierten Phasen von Graphen auf Ir(111)-Volumeneinkristallen. [59]
Nur die dort ebenfalls beschriebene R14◦-Phase ist in dem gemessenem LEED-Bild nicht
als diskreter Reflex sichtbar.
Von den drei gezeigten Fa¨llen konnte das selektive Wachstum einer einzigen Rotati-
onsdoma¨ne nur fu¨r das ausgerichtete R0◦-Graphen erreicht werden. Da unterschiedliche
Rotationsdoma¨nen zwingend zu Korngrenzen im Graphen und damit zu einer niedrige-
ren Qualita¨t fu¨hren, mu¨ssen diese beim Wachstum ausgeschlossen werden. Um dies zu
kontrollieren, wurde die Abha¨ngigkeit der Orientierung des Graphens von den Wachstums-
Parametern untersucht. Die Ergebnisse der getesteten Parameter sind in Abb. 5.8 graphisch
zusammengestellt, wobei sie jeweils einem der drei in Abb. 5.7 dargestellten Fa¨lle zugeordnet
wurden. Das exklusive Wachstum von ausgerichtetem R0◦-Graphen ist durch gru¨ne Dreiecke
gekennzeichnet, wa¨hrend die blauen Quadrate fu¨r ein Gemisch aus kleinen Drehwinkeln
(bis zu ±3◦) und die roten Kreise fu¨r das stark verdrehte Graphen stehen. Es zeigt sich
deutlich, dass die beste Graphenqualita¨t bei der Kombination aus hohen Temperaturen
und niedrigen Dru¨cken erreicht wurde. Fu¨r das exklusive Wachstum von nicht-verdrehtem
Graphen wurde ein niedriger Druck von ≤ 1× 10−8 Torr beno¨tigt. Der Einfluss des Drucks
la¨sst sich durch ein langsameres Wachstum des Graphens erkla¨ren, das zu einer besseren
Ordnung fu¨hrt. Die Tatsache, dass eine ho¨here Temperatur zu einer besseren Ausrich-
tung des Graphens fu¨hrt, ist erwartet und ist auch fu¨r Ir(111)-Volumeneinkristallen so
beobachtet worden. [212] Im Unterschied zur hier ermittelten Temperatur von ca. 800 ◦C
liegt der Literaturwert mit 1257 ◦C [212] jedoch deutlich ho¨her. Dies la¨sst sich durch den
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kleineren Ethylen-Druck erkla¨ren, der in dieser Arbeit verwendet wurde. In der Literatur
zu den Ir(111)-Volumeneinkristallen wurden die Wachstumsbedingungen fu¨r einen Druck
von 4× 10−6 Torr [212] optimiert. Dass sich hohe Temperaturen durch einen niedrigen Druck
kompensieren lassen, ist fu¨r die Anwendbarkeit der Ir(111)-Filme mit ihrer begrenzten






























 bis ca. 3°
 bis 30°
Abbildung 5.8: Abha¨ngigkeit der Graphen-Qualita¨t von den Wachstumsbedingungen.
Die einzelnen Graphen-Zusta¨nde wurden auch im STM untersucht. In Abb. 5.9 ist das
ausgerichtete R0◦-Graphen zu sehen. Das Hauptmerkmal in diesem STM-Bild ist eine
langwellige Struktur mit einer Periodizita¨t von ca. 25,5 A˚. Dies ist in guter U¨bereinstimmung
mit dem Literaturwert fu¨r die (9,32× 9,32)-Moire´-U¨berstruktur von Graphen auf Ir(111)-
Volumeneinkristallen mit einer Gitterkonstanten von 25,3 A˚. [211] Die zusa¨tzlich sichtbaren
Punkte ko¨nnen durch Punktdefekte im Graphen oder in der Metallunterlage erkla¨rt werden.
Ein STM-Bild mit atomarer Auflo¨sung der R0◦-Phase ist in Abb. 5.10 gezeigt. Die
neben der langwelligen Moire´-Struktur abgebildete Feinstruktur entspricht hierbei dem
Kohlenstoffgitter des Graphens. Durch die Wechselwirkung mit der Unterlage sind die
beiden Kohlenstoffatome der Graphen-Einheitszelle nicht mehr identisch, und es ist im STM
nur noch eines sichtbar. Dies fu¨hrte zur Abbildung des Graphens als
”
einfaches“ hexagonales
Gitter anstatt der eigentlichen wabenfo¨rmigen Struktur. Derselbe Effekt wurde auch bei
Graphit [219] und im System Graphen/Ni(111) [65] beobachtet. Auch in diesem Bild lassen
sich Punktdefekte wie in Abb. 5.9 beobachten. Sie ko¨nnen als fehlende Kohlenstoffatome
interpretiert werden. Eine weitere mo¨gliche Erkla¨rung ist, dass die Defekte im Metall
vorlagen und durch das Graphen hindurch sichtbar waren.
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Abbildung 5.9: STM-Bild des ausgerichteten R0◦-Graphens (Ut = 0,8 V, It = 1 nA). U¨ber das
ganze Bild besitzt das Graphen eine einheitliche Orientierung und es sind keine Korngrenzen
sichtbar. Die Probe wurde durch eine Ethylendosierung bei ca. 840 ◦C und einem Druck von
1,5× 10−9 Torr fu¨r 278 min hergestellt.
20 Å
Abbildung 5.10: STM-Bild der R0◦-Phase von Graphen auf Ir(111) (Ut = −0,3 V, It =
30 nA). Neben dem atomar aufgelo¨sten Graphen-Gitter ist die Moire´-Struktur sichtbar. Das
Graphenwachstum erfolgte bei ca. 850 ◦C und 3,0× 10−9 Torr C2H4 fu¨r 100 min.
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Lag stattdessen ein Gemisch aus mehreren Rotationsdoma¨nen vor, so wurden sehr
kleine Doma¨nengro¨ßen gemessen. Dies ist in Abb. 5.11 anhand eines charakteristischen
STM-Bilds gezeigt. Dort sind eine Vielzahl an Moire´-U¨berstrukturen zu sehen, die sich
in ihrer Periodizita¨t und Orientierung unterscheiden. In den flachen Bereichen lag stark
rotiertes Graphen vor, bei welchem die Korrugation deutlich kleiner war. Insgesamt lagen
die Durchmesser der Doma¨nen im Bereich von 50 - 300 A˚, wa¨hrend im STM-Bild der reinen
R0◦-Phase in Abb. 5.9 u¨ber knapp 1000 A˚ keine Korngrenzen sichtbar sind.
100 Å
Abbildung 5.11: STM-Bild, welches ein Gemisch aus verschiedenen Rotationsdoma¨nen des
Graphens auf einem Ir(111)-Film zeigt (Ut = −0,3 V, It = 0,3 nA). Die einzelnen Doma¨nen sind
sehr klein, und es sind viele Korngrenzen sichtbar. Da die Korrugation der Moire´-Struktur mit
steigendem Drehwinkel des Graphens abnimmt, zeigen die glatten Fla¨chen sta¨rker verdrehtes
Graphen an. Das Wachstum erfolgte bei 800 ◦C und 6,0× 10−8 Torr C2H4 fu¨r 15 min.
Von den R14◦- und R19◦-Phasen konnten atomar aufgelo¨ste Bilder gemessen werden
(Abb. 5.12). Das STM-Bild in Abb. 5.12a) zeigt Graphen, welches um 15± 2◦ gegenu¨ber
dem Ir(111) verdreht war und damit zur R14◦-Struktur passt. Die atomare Struktur
erschien wie beim ausgerichteten Graphen als hexagonales Muster und nicht als Wa-
benstruktur, so dass wieder nur jedes zweite Kohlenstoffatom abgebildet wurde. Eine
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Moire´-Struktur wurde ebenfalls ausgebildet, welche sich als eine (4× 4)-U¨berstruktur
bezu¨glich des Graphengitters beschreiben ließ. Bezogen auf das Ir(111)-Grundgitter lag eine(√
13×√13)R13,9◦-U¨berstruktur vor. Diese U¨berstruktur stimmt mit der in Kapitel 7 vor-
hergesagten Struktur u¨berein. Im Unterschied zur R0◦-Moire´struktur war die Korrugation
sehr klein und hob sich kaum noch vom atomaren Kontrast ab.
10 Å 10 Åa) b)
Abbildung 5.12: Atomar aufgelo¨ste STM-Bilder der rotierten Graphen-Phasen a) R14◦ (Ut =
−0,4 V, It = 30 nA) und b) R19◦ (Ut = +0,25 V, It = 30 nA). [61] Beide Bilder stammen vom
selben Ir(111)-Film, auf welchem das Wachstum bei 700 ◦C und 2,0× 10−8 Torr C2H4 erfolgte.
Das in Abb. 5.12b) dargestellte Graphen wies eine Drehung von 20 ± 2◦ gegenu¨ber
dem Iridium auf und entsprach damit offensichtlich einer Doma¨ne der R19◦-Struktur.
Die Interpretation des Kontrastes ist hierbei schwierig. In dem Bild la¨sst sich das Mo-
tiv einer (3× 3)-U¨berstruktur, bezogen auf das Graphengitter, identifizieren, was einer(√
7×√7)R19,1◦-Struktur, bezogen auf die Ir(111)-Oberfla¨che, entspricht. Eine genaue
Betrachtung dieser Zelle zeigt jedoch, dass sie keine Translationssymmetrie aufweist, und
dass sich deren Kontrast u¨ber das Bild a¨ndert. Damit lag eine inkommensurable Struktur
vor. Fu¨r eine kommensurable Struktur in der genannten Gro¨ße wa¨re laut Kapitel 7 eine
Graphen-Gitterkonstante ag = 2,395 A˚ no¨tig, was eine unrealistisch starke Kompression des
Graphens um 2,64% bedeuten wu¨rde (vgl. Abb. 7.11). Stattdessen trat laut Kapitel 7 und
Abb. 7.10 ein Moire´ dritter Ordnung mit einer sehr großen Einheitszelle auf. Da die Korru-
gation der Moire´-Strukturen mit ho¨heren Ordnungen typischerweise stark abfa¨llt, konnte
diese in dem gezeigten STM nicht aufgelo¨st werden. Daher konnte die exakte Einheitszelle
aus dem STM-Bild nicht bestimmt werden. Eine Mo¨glichkeit wa¨re die in der Literatur
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beschriebene und im Kapitel 7 besta¨tigte (
√
129×√129)R22,4◦-Einheitszelle (bezogen auf




STM-Bilder dieser R14◦- und R19◦-Phasen konnten im Rahmen dieser Arbeit [61] zum
ersten Mal aufgenommen werden und wurden spa¨ter durch Messungen an Volumenein-
kristallen in der Literatur besta¨tigt. [220,221] Die Aufnahme der R30◦-Struktur im STM
konnte nicht realisiert werden, obwohl diese Phase laut den LEED-Messungen [vgl. Abb.
5.7c)] unter den entsprechenden Wachstumsbedingungen vorhanden war. Dies ist jedoch
einfach die Konsequenz der kleinen Bildausschnitte von STM-Messungen, die bei einer
mesoskopisch uneinheitlichen Oberfla¨che nicht unbedingt alle vorhandenen Phasen zeigen.
Insgesamt zeigte sich auch bei den Ir(111)-Filmen, dass diese einen ada¨quaten Ersatz
fu¨r die kostenintensiven Einkristalle darstellen. Die auftretenden Strukturen des Graphens
sind in beiden Systemen identisch. Durch die Wahl geeigneter Bedingungen ist auch auf
den Ir(111)-Filmen das selektive und saubere Wachstum einer ausgerichteten Monolage
mo¨glich.
5.3 Graphen auf Ni(111)-Filmen
Im Vergleich zum Graphen-Wachstum auf Ir(111)- und Ru(0001) ist das Wachstum von
Graphen auf Ni(111) komplizierter, weil durch die mo¨gliche Bildung des Nickelcarbids
Ni2C eine konkurrierende Kohlenstoffphase auftritt.
[222] Das Graphenwachstum durch
CVD, das typischerweise bei Ethylendru¨cken zwischen 10−9 - 10−6 Torr durchgefu¨hrt
wird, la¨sst sich nach den Literaturangaben grob in drei Temperaturbereiche einteilen: [222]
So kommt es bei niedrigen Temperaturen (< 500 ◦C) zu einer intermedia¨ren Bildung
eines Oberfla¨chencarbids Ni2C, welches sich anschließend in Graphen umwandeln kann.
Im Bereich von 500 - 650 ◦C ist das Carbid nicht mehr stabil, und es findet ein direktes
Wachstum von Graphen auf der Ni(111)-Fla¨che statt. Bei ho¨heren Temperaturen (650 -
800 ◦C) wurde die Bildung von rotiertem Graphen beobachtet. Wegen der hohen Lo¨slichkeit
von Kohlenstoff in Nickel kann zudem mehrlagiges Graphen auftreten, da beim Abku¨hlen
nach dem CVD-Prozess ein Teil des gelo¨sten Kohlenstoffs an die Oberfla¨che segregiert.
Zuna¨chst werden hier die auf Ni(111)-Filmen experimentell beobachteten Kohlenstoffpha-
sen beschrieben und mit den bekannten Strukturen von Volumeneinkristallen verglichen.
Anschließend werden die Experimente vorgestellt, in denen die genannten Wachstums-
bedingungen fu¨r Graphen bei den Ni(111)-Filmen getestet und optimiert wurden. Fu¨r
letzteres wurden in einer Kooperation mit Florian Speck und Markus Ostler aus der
Arbeitsgruppe von Thomas Seyller (TU Chemnitz) in situ-Messungen mittels LEEM und
PEEM durchgefu¨hrt.
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5.3.1 Kohlenstoffphasen auf Ni(111)
In den Augerspektren der Ni(111)-Filme nach der CVD von Ethylen wurden Unterschiede
beobachtet, je nachdem, ob dieser Prozess unter Carbid- oder Graphenbildungsbedingungen
durchgefu¨hrt wurde. Abb. 5.13 zeigt exemplarische Spektren. Neben den Peaks von Nickel
war bei ca. 273 eV das Signal von Kohlenstoff sichtbar. Die Signalpositionen waren mit
(273,3± 1,2) eV fu¨r das Carbid und (272,9± 0,8) eV fu¨r das Graphen im Rahmen der
Messgenauigkeit identisch. Die jeweilige Signalform unterschied sich jedoch deutlich. Das
Signal fu¨r Graphen besaß eine deutliche Asymmetrie und zeigte auf der Seite der niedrigen
kinetischen Energie eine breite Erhebung. Die gleiche Signalform wurde auch bei Graphit
gemessen. [150] Im Gegensatz dazu war das Signal des Carbids fast symmetrisch und zeigte auf
der linken Seite eine ausgepra¨gte und charakteristische Modulation. Dieselben Unterschiede
wurden auch in der Literatur zu Ni(111)-Volumeneinkristallen beschrieben. [223,224] Die
Intensita¨tsunterschiede der beiden Signale lassen sich durch die unterschiedlichen Dichten
an Kohlenstoffatomen erkla¨ren. Das Ni2C besitzt eine Bedeckung von ca. 0,5 ML,
[223]





















Abbildung 5.13: AES-Spektren von Ni2C (schwarz) und Graphen auf einem Ni(111)-Film.
Die Signalformen der Kohlenstoffsignale bei ca. 273 eV sind deutlich verschieden, was eine
Unterscheidung der beiden Phasen ermo¨glicht. Die Wachstumsbedingungen waren: Carbid: 500 ◦C,
3,0× 10−9 Torr C2H4 fu¨r 30 min, gefolgt von 500 ◦C, 6,0× 10−9 Torr C2H4 fu¨r 30 min; Graphen:
6,0× 10−9 Torr C2H4 und 500 ◦C fu¨r 90 min.
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Die einzelnen Phasen ließen sich auch mittels LEED unterscheiden und identifizieren.
Das charakteristische Beugungsbild des Nickelcarbids Ni2C ist in Abb. 5.14a) gezeigt und
ist identisch mit den in der Literatur gemessenen Beugungsbildern dieser Phase. [225–227] Das
Modell der U¨berstruktur des Nickelcarbids ist in Abb. 5.15 gezeigt. Die U¨berstruktur la¨sst





-Struktur und angelehnt an die Wood-Notation als(√
39R16,1◦ ×√39R16,1◦)-Struktur‡ beschreiben. [223,225,226] Die Einheitszelle (schwarz in
Abb. 5.15) ist mit einem Winkel von 92,2◦ anna¨hernd quadratisch. Die Struktur ist dabei
eine Rekonstruktion der Oberfla¨che, in der die Kohlenstoffatome fast quadratisch von vier





Abbildung 5.14: LEED-Beugungsbilder von unterschiedlichen Kohlenstoffphasen auf den
Ni(111)-Filmen. a) Charakteristisches Beugungsbild der Ni2C-Phase (E = 66 eV, T = −161 ◦C).
Wachstumsbedingungen: 500 ◦C, 3,0 × 10−9 Torr C2H4 fu¨r 30 min gefolgt von 500 ◦C,
6,0 × 10−9 Torr C2H4 fu¨r 30 min. b) Das am Grundgitter ausgerichtete Graphen bildete eine
(1× 1)-U¨berstruktur [63] und fu¨hrte zu keinen weiteren Reflexen (E = 70 eV). Wachstumsbe-
dingungen: 750 ◦C, 2,0 × 10−8 Torr C2H4 fu¨r 125 min. c) Rotiertes Graphen fu¨hrte zu einem
fast kontinuierlichen Ring (E = 65 eV). Die nach innen laufenden Ringe entstanden durch
Mehrfachstreuung. [212] Wachstumsbedingungen: 600 ◦C, 4,0× 10−9 Torr C2H4 fu¨r 90 min gefolgt
von 600 ◦C, 2,0× 10−8 Torr C2H4 fu¨r 20 min.
In den STM-Bildern erschien diese Struktur in Form von charakteristischen Streifen, wie
das Bild in Abb. 5.16 zeigt. A¨hnliche Beobachtungen wurden in der Literatur zum Carbid
auf Ni(111)-Volumeneinkristallen berichtet. [228] Aufgrund der Symmetrie der Einheitszelle
sind sechs verschiedene Rotationsdoma¨nen mo¨glich, wobei diese Streifen jeweils um ±16,1◦
gegenu¨ber der dichtest gepackten Richtung verdreht sind. Der Abstand zwischen den
Streifen entspricht der Gro¨ße der Einheitszelle und betra¨gt damit 15,6 A˚. Im gezeigten
STM Bild ist eine gerade ausgerichtete Stufenkante des Nickels zu erkennen, die in der
dichtest gepackten Richtung verla¨uft (vgl. Kapitel 4.1.2). Daher konnte der Winkel der
‡Diese Schreibweise weicht von der u¨blichen Woodschen Notation ab. Sie bedeutet, dass der erste
Vektor um +16,1◦ gegenu¨ber dem Grundgitter verdreht ist und der zweite um -16,1◦. Damit ergibt
sich insgesamt ein Winkel von 2× 16,1◦ + 60◦ = 92,2◦.
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Abbildung 5.15: Modell der Ni2C-Rekonstruktion auf Ni(111). Die Atome der Ni(111)-Unterlage










in der Literatur diskutierter Alternativvorschlag zur Einheitszelle eingezeichnet. [228] Bearbeitet
aus Ref. [228].
Streifen bezu¨glich der Stufenkanten vergleichsweise pra¨zise gemessen werden und betrug ca.
16,3◦. Der Abstand zwischen den Streifen wurde mit ca. 13 A˚ gemessen. Diese Werte passen
zu den oben genannten Literaturwerten, wobei die Abweichungen der STM-Aufnahme durch
Drift erkla¨rt werden ko¨nnen. Die Tatsache, dass die Streifen der Carbid-Rekonstruktion auf
beiden Seiten der Stufe dieselbe Orientierung besaßen, deckt sich mit der Interpretation
der geraden Stufen als Resultate von Gleitprozessen im Volumen. Wahrscheinlich existierte
hier eine Carbiddoma¨ne auf einer Terrasse und die Stufe entstand erst nach der Bildung
des Carbids. Andernfalls wa¨re das Auftreten von Rotationsdoma¨nen wahrscheinlicher.
Bei ho¨heren Temperaturen wurde kein Carbid mehr beobachtet, sondern Graphen
in verschiedenen Rotationswinkeln zum Ni(111)-Gitter. Die charakteristischen LEED-
Beugungsbilder fu¨r am Grundgitter ausgerichtetes Graphen (R0◦) und rotiertes Graphen
(RX◦) sind in Abb. 5.14b) und c) gezeigt. Da die Gitterkonstanten von Ni(111) (2,49 A˚)
und Graphen (2,46 A˚) fast identisch sind, bildet sich beim R0◦-Graphen eine (1× 1)-
U¨berstruktur aus. [63] Dadurch waren keine neuen Reflexe gegenu¨ber der sauberen Ni(111)-
Fla¨che sichtbar. Im Fall von rotiertem Graphen waren dagegen durch die U¨berlagerung
der Beugung an verschiedenen rotierten Doma¨nen deutliche Ringsegmente zu erkennen.
Diese waren um 14 - 24◦ gegenu¨ber den Grundgitterreflexen verdreht, was mit Literaturan-
gaben u¨bereinstimmt. [113] Die Reflexe, die innerhalb des Rings lagen, entstanden durch
Mehrfachstreuung. [212]
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50 Å
Abbildung 5.16: STM-Bild von Ni2C auf einem Ni(111)-Film (Ut = −0,3 V, It = 10 nA). Die
Synthese des Carbids erfolgte durch eine Ethylen-Dosierung bei 416 ◦C und 6,0× 10−9 Torr fu¨r
32 min.
Im Fall des R0◦-Graphens war aufgrund der (1× 1)-U¨berstruktur u¨ber die Positionen
der Reflexe eine Unterscheidung zwischen unbedecktem Metall und einer Graphenbede-
ckung nicht mo¨glich. Die I/V-Charakteristika der Reflexe ermo¨glichten jedoch eine gute
Unterscheidung dieser beiden Phasen. [109] Die entsprechenden Beugungsbilder sind in Abb.
5.17 gezeigt.
Beim unbedeckten Ni(111) wies der Intensita¨tsverlauf der Reflexe eine dreiza¨hlige Sym-
metrie auf, die fu¨r die dreiza¨hlige Rotationssymmetrie der (111)-Fla¨che der fcc-Metalle
charakteristisch ist. Wa¨hrend bei einer Elektronenenergie von 70 eV alle sechs Reflexe der
ersten Ordnung sichtbar waren, waren bei 130 eV nur noch drei Reflexe deutlich sichtbar.
Die u¨brigen drei Reflexe hatten bei dieser Energie eine nur sehr geringe Intensita¨t. Bei einer
Bedeckung mit R0◦-Graphen war das Beugungsbild bei 70 eV nicht von dem Beugungsbild
einer sauberen Probe zu unterscheiden. Bei 130 eV zeigte sich jedoch eine entscheidende
A¨nderung. Alle sechs Reflexe der ersten Ordnung waren deutlich zu erkennen.§ Dadurch
konnte das R0◦-Graphen mittels LEED eindeutig von der freien Ni(111)-Fla¨che unterschie-
den werden. Das rotierte RX◦-Graphen konnte durch zusa¨tzliche Reflexe, die bei 70 eV
§Auch wenn das Beugungsbild bei dieser Energie augenscheinlich eine hexagonale Symmetrie aufweist,
ist die tatsa¨chliche Symmetrie des Systems Graphen/Ni(111) dreiza¨hlig.




Abbildung 5.17: µ-LEED-Bilder der freien Ni(111)-Fla¨che sowie unterschiedlicher Graphenpha-
sen, aufgenommen bei ca. 550 ◦C und bei den Energien 70 eV (oben) und 130 eV (unten). Alle
Bilder stammten vom selben Nickel-Film. Das Graphenwachstum erfolgte bei ca. 550 ◦C und
3,1× 10−9 Torr C2H4 fu¨r ca. 17 min. Gegenu¨ber den Beugungsbildern, die mit einem konventio-
nellen LEED erhalten wurden, waren die in einem LEEM-Mikroskop erhaltenen Beugungsbilder
leicht verzerrt. Dies liegt an der deutlich komplexeren Optik eines LEEM-Mikroskops.
deutlich zu erkennen waren, von den beiden anderen Phasen unterschieden werden. Die
Reflexe dieser rotierten Phasen waren bei 130 eV allerdings nicht mehr sichtbar. Die Auf-
nahme eines einzelnen Beugungsbilds war somit nicht ausreichend, um die jeweiligen Phasen
voneinander zu unterscheiden. Es mussten jeweils mindestens zwei Bilder bei verschiedenen
Energien aufgenommen werden. Bewa¨hrt hatten sich Energien von 70 eV und 130 eV, weil
hier, wie in Abb. 5.17 verdeutlicht, die gro¨ßten Unterschiede zu beobachten waren.
Die Struktur des Graphens wurde weiterhin mittels STM untersucht. In Abb. 5.18a)
sind zwei Terrassen der Unterlage zu sehen, u¨ber die eine Monolage Graphen gewachsen
war. Das Graphen lag u¨ber die Stufenkante zusammenha¨ngend vor. Dies kann entweder
durch ein zusammenha¨ngendes Wachstum u¨ber die Stufenkanten erkla¨rt werden, wie
es beispielsweise bei Graphen auf Ruthenium beobachtet wurde, [173,189] oder durch das
nachtra¨gliche Entstehen der Stufen unter dem Graphen wa¨hrend des Abku¨hlens (vgl. Kapitel
4.1.2). U¨ber allen Stufen, die atomar aufgelo¨st werden konnten, wurde zusammenha¨ngendes
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Graphen gefunden. Da der Großteil der Stufen erst wa¨hrend des Abku¨hlens entstand
(vgl. Kapitel 4.1.2), bedeutet dies, dass diese neu entstandenen Stufenkanten zu keiner
Bescha¨digung am Graphen fu¨hrten.
20 Å 10 Åa) b)
Abbildung 5.18: STM-Bilder mit atomarer Auflo¨sung von R0◦-Graphen auf einem Ni(111)-Film
(Ut = −0,6 V, It = 30 nA). [184] a) Das Graphen lag lokal defektfrei und als zusammenha¨ngender
Film u¨ber die Stufenkante vor. b) Stellenweise traten Punktdefekte auf, wobei im STM zwei
verschiedene Arten an Defekten unterschieden werden konnten. Die Synthese erfolgte durch eine
Ethylendosierung bei ca. 680 ◦C und 1,5× 10−8 Torr fu¨r 33 min, gefolgt von einem Heizschritt
fu¨r 45 min auf 750 ◦C im UHV.
Eine genaue Betrachtung des abgebildeten Kontrasts zeigt, dass sich dieser u¨ber das Bild
a¨ndert. Dies la¨sst sich durch unterschiedliche laterale Positionen des Graphens bezogen auf
das Ni(111) erkla¨ren. [229] Beispiele fu¨r verschiedene Translationsdoma¨nen von Graphen auf
Ni(111) sind in Abb. 5.19 gezeigt. Aufgrund der unterschiedlichen lateralen Positionen der
Kohlenstoffatome bezu¨glich der Nickelatome sind die lokalen Zustandsdichten ebenfalls
unterschiedlich, was zu unterschiedlich abgebildeten Kontrasten im STM fu¨hrt. [229] Der
in Abb. 5.18a) abgebildete Kontrast a¨ndert sich jedoch kontinuierlich. Daraus folgt, dass
durch die unterschiedlichen Translationsdoma¨nen keine Korngrenzen auftreten.
Abbildung 5.19: Modelle einer Auswahl von unterschiedlichen Translationsdoma¨nen von Gra-
phen auf Ni(111). Die Kohlenstoffatome sind hierbei schwarz abgebildet, wa¨hrend die Atome der
obersten Nickel-Lage dunkelblau und der Lage darunter hellblau eingefa¨rbt sind. Bearbeitet aus
Ref. [230].
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Wie das STM-Bild in Abb 5.18b) zeigt, waren im Graphen auf den Ni(111)-Filmen auch
Punktdefekte beobachtbar. Dabei traten zwei verschiedene Arten von Defekten auf (hell
und dunkel abgebildet). Die Dichte an Punktdefekten betrug dabei 0,10± 0,04 nm−2. Nach
dem Ablo¨sen des Graphens vom Nickel ließ sich mittels Raman-Spektroskopie ebenfalls die
Dichte an Punktdefekten im Graphen bestimmen (vgl. Kapitel 6.3.2). Der daraus ermittelte
Wert von 0,003±0,001 nm−2 war deutlich geringer als die Defektdichte in den STM-Bildern.
Die im STM sichtbaren Defekte ko¨nnen daher nicht ausschließlich im Graphen vorliegen.
Eine weitere Mo¨glichkeit wa¨ren hingegen Punktdefekte im Substrat, die durch das Graphen
durchscheinen. Dieser Effekt wurde bereits im System Graphen/Cu(111) beobachtet. [231]
Die in Abb. 5.20 gezeigten STM-Bilder unterstu¨tzen diese Theorie. Das STM-Bild in
Abb. 5.20a) zeigt zwei Reihen an Defekten. Diese sind allerdings nicht repra¨sentativ
fu¨r das erhaltene Graphen und traten nur sehr vereinzelt auf. Entscheidend sind die
daneben sichtbaren Punktdefekte, die durch rote Pfeile markiert sind und wie fehlende
Atome aussehen. Eine Vera¨nderung der Tunnelspannung fu¨hrte zu einer Vera¨nderung des
abgebildeten Kontrastes, wie Abb. 5.20b) zeigt. Abgesehen von den zwei Defektreihen
wurde das Graphen nun defektfrei abgebildet. Die roten Pfeile markieren die gleichen
Positionen wie in Abb. 5.20a) und zeigen, dass die Punktdefekte nicht mehr sichtbar waren.
Daher ist es sehr wahrscheinlich, dass diese Punktdefekte nicht im Graphen, sondern im
Substrat vorlagen.
10 Å 10 Åa) b)
Abbildung 5.20: Abha¨ngigkeit der auftretenden Punktdefekte von der Tunnelspannung [a)
Ut = −0,6 V, It = 30 nA; b) Ut = −0,3 V, It = 30 nA]. Wa¨hrend die Punktdefekte im STM-Bild
a) deutlich zu erkennen sind, erscheint das Graphen in b) an diesen Stellen defektfrei (markiert
durch rote Pfeile). Daher lagen die Defekte wahrscheinlich im Substrat und nicht im Graphen vor.
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5.3.2 Wachstumsbedingungen von Graphen
Laut der Literatur sollten die Temperaturen fu¨r das Wachstum von Graphen auf Nickel im
Bereich von 500 ◦C bis 800 ◦C liegen. [222] Bei diesen Temperaturen wurde daher auch das
CVD-Wachstum von Graphen durch die Zersetzung von Ethylen auf den einkristallinen
Nickel-Filmen getestet. Eine Auswahl der getesteten Bedingungen und die dadurch erhal-
tenen Kohlenstoffphasen sind in Tabelle 5.1 zusammengestellt. Auffa¨llig ist dabei, dass
es scheinbar nicht von den Wachstumsbedingungen abha¨ngig war, ob Graphen oder Ni2C
erhalten wurde. Dies betrifft besonders die nicht vorhandene Abha¨ngigkeit der gebildeten
Phase von der Temperatur. Dazu kommt, dass sich das Carbid bei diesen Temperaturen
eigentlich gar nicht bilden sollte, da es oberhalb von ca. 460 ◦C nicht stabil ist. [223] Ein deut-
liches Beispiel fu¨r die fehlende Konsistenz der Ergebnisse ist das durchgefu¨hrte Wachstum
bei 690 ◦C und 700 ◦C bei einem Druck von jeweils 2,0× 10−8 Torr und einer Dosis D von
27 L. Bei dem vernachla¨ssigbaren Temperaturunterschied von 10 ◦C und ansonsten gleichen
Bedingungen wurden unterschiedliche Ergebnisse erhalten. Weiterhin wurde in keinem Fall
das ausgerichtete R0◦-Graphen erhalten, sondern immer ein Gemisch aus verschiedenen
Rotationsdoma¨nen. Da ein solches Gemisch in einer Vielzahl an Korngrenzen resultiert
und damit die Qualita¨t des Graphens erheblich gesenkt wird, ist dieser Fall ungu¨nstig.
Im Folgenden soll gekla¨rt werden, warum das Graphenwachstum augenscheinlich nicht
konsistent war und wie die Wachstumsbedingungen fu¨r den selektiven Erhalt von Graphen
optimiert werden ko¨nnen.
Tabelle 5.1: Auswahl von durchgefu¨hrten Bedingungen bei der Ethylen-Dosierung auf Ni(111)
und die dadurch erhaltenen Kohlenstoffphasen.
T [◦C] p [Torr] D [L]
500 5,0× 10−9 20,1 rotiertes Graphen
520 1,0× 10−8 15,0 rotiertes Graphen
600 4,0× 10−9 21,6 Carbid
650 5,0× 10−9 15,0 Carbid + rotiertes Graphen
650 5,0× 10−8 150,0 rotiertes Graphen
690 2,0× 10−8 27,0 Carbid
700 2,0× 10−8 27,0 rotiertes Graphen
750 5,0× 10−9 27,0 Carbid
800 4,2× 10−8 75,6 Carbid
800 5,0× 10−8 45,0 rotiertes Graphen
Um das Wachstum von Graphen systematisch zu u¨berpru¨fen und zu verfolgen, wurde
die Dosierung von Ethylen (p = 3,0 × 10−9 Torr) bei 500 ◦C in situ mit AES verfolgt.
Dadurch konnte sowohl die Menge Kohlenstoff auf der Oberfla¨che des Films als auch
anhand der Signalform (siehe Abb. 5.13) die Art der Kohlenstoffphase bestimmt werden.
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In Abb. 5.21 ist die Intensita¨t des Kohlenstoff KLL-Auger-Signals gegen die Dauer der
Dosierung aufgetragen. Hier zeigte sich zuna¨chst ein u¨berraschendes Ergebnis: Nach einer
Dosierdauer von 139 min (25,0 L) war kein Kohlenstoff auf der Oberfla¨che des Nickel-Films
nachweisbar. Wurde die Dosierung anschließend beendet und die Probe abgeku¨hlt, war ein
sprunghafter Anstieg der Kohlenstoff-Bedeckung zu beobachten. Beim weiteren Abku¨hlen
blieb die Bedeckung an Kohlenstoff wieder konstant, es lag folglich eine Sa¨ttigung vor. Die



















Abbildung 5.21: Intensita¨t IPP des C KLL-Auger-U¨bergangs wa¨hrend der Ethylen-Dosierung
(p = 3,0 × 10−9 Torr) bei 500 ◦C. Nach ca. 139 min (25,0 L) wurde die Dosierung beendet
und die Probenheizung ausgeschaltet. Das Abku¨hlen fu¨hrte zu einem sprunghaften Anstieg der
Kohlenstoffmenge. Das Auger-Spektrum des C KLL-U¨bergangs am letzten Datenpunkt zeigte die
Bildung der carbidischen Phase.
Die Erkla¨rung fu¨r diese Messung liegt in der hohen Lo¨slichkeit von Kohlenstoff in
Nickel. [232–234] Wie das vorliegende Experiment zeigt, war die Lo¨slichkeit selbst bei den
du¨nnen Nickel-Filmen (150 nm Dicke) und bei 500 ◦C ausreichend groß, dass sich der
gesamte Kohlenstoff, der durch die Zersetzung von Ethylen auf die Probe gelangt, im
Volumen des Nickel-Films lo¨sen konnte. Dies hatte zur Folge, dass auf der Oberfla¨che kein
Kohlenstoff nachweisbar war. Das Abku¨hlen der Probe fu¨hrte zu einer Verminderung der
Kohlenstoﬄo¨slichkeit, weshalb die Lo¨slichkeitsgrenze u¨berschritten wurde und es zu einer
Segregation von Kohlenstoff an die Oberfla¨che des Films kam. Bei den zu diesem Zeitpunkt
niedrigeren Temperaturen war das Carbid die energetisch bevorzugte Phase und bildete
sich daher aus.
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Zur weiteren Untersuchung der Wachstumsbedingungen und der Konsistenz der Ergeb-
nisse wurde weiteres Ethylen auf dieselbe Probe dosiert. Dazu wurde der Film gereinigt,
indem das Carbid durch 5 min Sputtern entfernt und die Oberfla¨che durch Heizen fu¨r 2 min
auf 700 ◦C ausgeheilt wurde. Anschließend wurde die Probe auf 500 ◦C abgeku¨hlt. Diese
Reinigungsschritte entfernten das Carbid (das AES zeigte keine Kohlenstoffpeaks), wa¨hrend
die Menge an gelo¨stem Kohlenstoff im Nickel unvera¨ndert blieb. Die erneute Dosierung
von Ethylen wurde wieder mit in situ-AES verfolgt. Die dabei gemessene Intensita¨t des
Kohlenstoffsignals ist in Abb. 5.22 gezeigt. Es zeigte sich ein deutlicher Unterschied zum
vorangegangenen Experiment. Bereits ab ca. 40 min (entspricht einer dosierten Menge
von ca. 14,5 L) wurde Kohlenstoff auf dem Nickel-Film nachgewiesen, wa¨hrend bei der
ersten Dosierung nach 25 L kein Kohlenstoff nachweisbar war. Danach stieg die Intensita¨t
des Kohlenstoffsignals kontinuierlich an. Auch nach Beendigung der Dosierung bei 92 min
(ca. 33 L) war eine weitere Zunahme der Kohlenstoffmenge zu beobachten. Diese wurde
wahrscheinlich durch das relativ langsame Abpumpen des Ethylens verursacht. Die Signal-




























Abbildung 5.22: In situ-AES wa¨hrend der Dosierung von Ethylen. Die Dosierung (p = 6,0×
10−9 Torr; 503 - 510 ◦C) erfolgte direkt im Anschluss an die Messung aus Abb. 5.21, wobei die
Probe dazwischen durch 5 min Sputtern und 2 min Heizen auf 700 ◦C gereinigt wurde. Aufgetragen
ist die Intensita¨t IPP des C KLL-U¨bergangs. Die blaue Kurve gibt die dosierte Menge an Ethylen
an. Das Gas wurde nach 95 min abgedreht, die Probe aber bei konstanter Temperatur gehalten.
Zusa¨tzlich ist die Signalform des C KLL-Auger-U¨bergangs am Ende des Datensatzes gezeigt.
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Diese beiden Dosierungsexperimente erkla¨ren, warum die in Tabelle 5.1 aufgelisteten
Wachstumsbedingungen scheinbar zu nicht konsistenten Ergebnissen fu¨hrten. Der erste
Schritt wa¨hrend der Dosierung von Ethylen war eine Befu¨llung des Volumens des Nickel-
Films mit Kohlenstoff. Dies fu¨hrte dazu, dass zu Beginn der Dosierung kein Kohlenstoff
auf der Oberfla¨che nachweisbar war. Das Wachstum von Graphen erfolgte erst, sobald die
Sa¨ttigung des Volumens des Nickel-Films erreicht war. Wurde die Dosierung abgebrochen,
bevor das Volumen vollsta¨ndig gefu¨llt war, kam es beim Abku¨hlen des Films zu einer
Segregation von Kohlenstoff. Je nachdem, bei welcher Temperatur die Dosierung erfolgte
und wie viel Kohlenstoff zu Beginn der Dosierung bereits gelo¨st war, war die Sa¨ttigung zu
unterschiedlichen Zeitpunkten erreicht. Dies erkla¨rt den Unterschied zwischen den in den
Abbildungen 5.21 und 5.22 gezeigten Experimenten. Bei der ersten Dosierung (Abb. 5.21)
lag zu Beginn eine niedrige Menge an gelo¨stem Kohlenstoff vor und damit wurde durch die
durchgefu¨hrte Dosierung keine Sa¨ttigung des Volumens erreicht, weshalb das Wachstum
von Graphen nicht einsetzen konnte. Bei der nachfolgenden Dosierung (Abb. 5.22) war
durch die vorangegangene Ethylendosierung die Ausgangsmenge an gelo¨stem Kohlenstoff
gro¨ßer. Dadurch wurde wa¨hrend der Dosierung die Sa¨ttigung erreicht und es kam zum
Wachstum von Graphen.
In Abha¨ngigkeit davon, bei welcher Temperatur die Lo¨slichkeit wa¨hrend des Abku¨hlens
u¨berschritten wurde, kam es entweder zur Bildung von Graphen oder von Carbid. Da die
Segregation in endlicher Zeit erfolgte, lag zudem eine Abha¨ngigkeit von der Abku¨hlge-
schwindigkeit vor. Dies zeigen die Auger-Spektren in Abb. 5.23. In diesem Experiment
wurde die Dosierung bei einer Temperatur von 750 ◦C fru¨hzeitig abgebrochen, sodass das
Volumen nicht vollsta¨ndig gefu¨llt war, und die Probenheizung ausgeschaltet. Der Film
ku¨hlte dann mit einer Rate von ca. 4,7 ◦C/s ab. Aufgrund dieser hohen Abku¨hlrate wurde
die Temperatur, bei der die Sa¨ttigung erreicht war, schnell u¨berschritten, und anschließend
war die Temperatur fu¨r das Wachstum von Graphen zu niedrig. Es bildete sich Ni2C. Der
Film wurde anschließend erneut geheizt (diesmal auf 800 ◦C), was dazu fu¨hrte, dass sich
das Carbid wieder im Volumen lo¨ste. Langsames Abku¨hlen mit einer Rate von ca. 0,8 ◦C/s
im Bereich von 800 - 650 ◦C und ca. 0,2 ◦C/s im Bereich von ≤ 650 ◦C fu¨hrte dazu, dass sich
Graphen bildete, obwohl die vorhandene Kohlenstoffmenge die gleiche war. Offensichtlich
blieb die Temperatur nach U¨berschreiten der Sa¨ttigungsgrenze lange genug in dem Bereich,
in dem die Nukleation und das Wachstum von Graphen erfolgten.




















 750 °C; Abkühlrate: 4,7 °C/s
 800 °C; Abkühlrate: 0,8 °C/s (800 °C -> 650°C), danach 0,2 °C/s
Abbildung 5.23: Abha¨ngigkeit der erhaltenen Kohlenstoffphase von der Abku¨hlrate nach einer
unvollsta¨ndigen Sa¨ttigung des Volumens mit Kohlenstoff. Schwarz: Nach einer Dosierung bei
750 ◦C und 5,0× 10−9 Torr C2H4 fu¨r 90 min, wobei mit einer Rate von ca. 4,7 ◦C/s abgeku¨hlt
wurde. Rot: Heizen derselben Probe auf 800 ◦C, gefolgt von langsamen Abku¨hlen mit einer Rate
von ca. 0,8 ◦C/s auf 650 ◦C und 0,2 ◦C/s unterhalb von 650 ◦C.
Allerdings konnte die gelo¨ste Menge an Kohlenstoff in den Filmen nicht direkt bestimmt
werden. Indirekt konnte jedoch in einem weiteren Experiment gezeigt werden, dass das
Wachstum von Graphen und damit die Dosierung von Ethylen zu einer Vera¨nderung der
gelo¨sten Kohlenstoffmenge fu¨hrte. Bei einem gereinigten Film, der keine oder nur geringe
Mengen an gelo¨stem Kohlenstoff enthielt, fu¨hrte ein Heiz-Schritt und die darauf folgende
Abku¨hlung zu keiner messbaren Segregation von Kohlenstoff (schwarze Kurve in Abb. 5.24).
Nachdem auf diesem Film anschließend Graphen gewachsen worden war (gru¨ne Kurve),
kam es dagegen zu einer Befu¨llung des Volumens mit Kohlenstoff. Nach dem Wachstum
wurde das Graphen durch Ar+-Sputtern vollsta¨ndig entfernt. Ein anschließender Heizzyklus
fu¨hrte zur Segregation von Kohlenstoff und damit zur Bildung des Carbids (rote Kurve).
Daraus folgt, dass die Konzentration an gelo¨stem Kohlenstoff durch die Dosierung von
Ethylen deutlich angestiegen war.















1.  10 min Sputtern + 1 min 800 °C
2.  Wachstum von Graphen
3.  10 min Sputtern  + 1 min 800 °C
Abbildung 5.24: Serie von AES-Spektren, die eine Volumenbeteiligung der Ni(111)-Filme zeigen.
1.: Ein Nickel-Film, der nur geringe Mengen an gelo¨stem Kohlenstoff enthielt, zeigte nach der
Reinigung durch 10 min Sputtern und 1 min 800 ◦C keine zusa¨tzlichen Signale im Auger-Spektrum
(schwarz). 2.: Nach dem Wachstum einer Monolage Graphen bei 2,0× 10−8 Torr und 750 ◦C fu¨r
20 min (gru¨n), wurde dieses durch 10 min Sputtern wieder entfernt. 3.: Ein abschließendes Heizen
fu¨r 1 min auf 800 ◦C fu¨hrte zu einer Segregation von im Volumen gelo¨stem Kohlenstoff und zur
Bildung von Ni2C (rot).
Ein entscheidender Faktor, der die Reproduzierbarkeit des Graphenwachstums beeinflusst,
ist damit die Menge an gelo¨stem Kohlenstoff in den Nickel-Filmen zu Beginn einer Dosierung.
Diese bestimmt maßgeblich die no¨tige Dosis an Ethylen, die fu¨r ein erfolgreiches Wachstum
von Graphen beno¨tigt wird. Da die bereits vorhandene Menge an Kohlenstoff im Film von
dessen Vorgeschichte abha¨ngig ist, muss letztere bekannt sein, um die Daten aus Tabelle
5.1 vollsta¨ndig erkla¨ren zu ko¨nnen. Im Einklang mit dem gezeigten Volumeneinfluss wurde
das Nickelcarbid nach Tab. 5.1 oft erhalten, wenn es sich um die erste durchgefu¨hrte
Ethylendosierung bei dem jeweiligen Film handelte und so ein fast leeres Volumen vorlag.
Fu¨r ein kontrolliertes Wachstum von Graphen ist damit die Dosierung einer ausreichend
hohen Menge an Ethylen no¨tig, um sicherzustellen, dass zuna¨chst das Volumen des Nickel-
Films gesa¨ttigt wird und anschließend das Graphenwachstum erfolgen kann. In der Praxis
waren dazu Dosen von 72 - 216 L (bei 700 - 750 ◦C) ausreichend. Der unerwu¨nschte Erhalt
der carbidischen Phase konnte ohne eine zwischenzeitliche Probenreinigung korrigiert
werden, indem direkt eine weitere Dosierung von Ethylen durchgefu¨hrt wurde. Letzteres
basiert darauf, dass sich das Nickelcarbid bei erho¨hten Temperaturen wieder auflo¨st.
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5.3.3 In situ LEEM- und PEEM-Untersuchungen
Bisher wurde gezeigt, dass im Nickel-Film gelo¨ster Kohlenstoff einen Einfluss auf das
Wachstum von Graphen besaß und damit vor allem der Erhalt des Nickelcarbids erkla¨rt
werden konnte. Allerdings wies das Graphen unter normalen Wachstumsbedingungen eine
hohe Zahl an Rotationsdoma¨nen auf und lag damit polykristallin vor. Die Gru¨nde fu¨r das
rotierte Graphen sind dabei unklar. In der Literatur wurde berichtet, dass die Anwesenheit
von Nickelcarbid [228] oder von geringen Mengen Sauerstoff [66] zu rotiertem Graphen fu¨hren.
Im Gegensatz dazu wurde von anderen Autoren beobachtet, dass die Umwandlung von
Ni2C in Graphen zur ausgerichteten R0
◦-Phase fu¨hrt. [235] Weiterhin wurde in der Literatur
beschrieben, dass eine Temperatur von > 650 ◦C die Ursache fu¨r die Bildung von rotiertem
Graphen ist. [113] Als Grund wurde dabei die hohe Wachstumsgeschwindigkeit von rotiertem
Graphen angegeben, welche oberhalb der angegebenen Temperatur ausreichend groß war,
um eine stabile Keimgro¨ße zu erreichen. Die Temperaturabha¨ngigkeit des Graphenwachs-
tums wurde in der Literatur ebenfalls untersucht. So wurde bei niedrigen Temperaturen
(bis ca. 500 ◦C) das Graphenwachstum u¨ber die intermedia¨re Bildung eines Nickelcarbids
beschrieben, wa¨hrend sich bei ho¨heren Temperaturen das Graphen direkt auf der Ni(111)-
Fla¨che bildete. [235,236] Das Graphenwachstum war weiterhin u¨ber eine Segregation mo¨glich,
wobei bei hohen Temperaturen das Volumen mit Kohlenstoff beladen wurde und sich
beim Abku¨hlen an der Oberfla¨che das Graphen bildete. [237,238] Die Bildung einer zweiten
Graphenlage wurde nach dem Erreichen einer Vollbedeckung mit einer Monolage Graphen
beobachtet [238] und erfolgte selektiv unter rotiertem Graphen. [113]
In der hier vorliegenden Arbeit wurde mit Hilfe von in situ-Messungen mit LEEM und
PEEM die Temperaturabha¨ngigkeit des Wachstums von Graphen untersucht, mit dem Ziel,
Bedingungen zu finden, die eine selektive Synthese des am Ni(111)-Gitter ausgerichteten
R0◦-Graphens ermo¨glichen.
5.3.3.1 500 ◦C: Wachstum von Carbid
Zuna¨chst wurde die Dosierung von Ethylen bei einer relativ niedrigen Temperatur von ca.
500 ◦C untersucht. In Abb. 5.25 sind ausgewa¨hlte LEEM-Bilder des erhaltenen Datensatzes
gezeigt. Zu Beginn der Dosierung lag eine unbedeckte Oberfla¨che vor [Abb. 5.25a)].
Wa¨hrend der Dosierung mit Ethylen bei einem Druck von 4,0× 10−9 mbar war zuna¨chst
keine Vera¨nderung der Probe zu erkennen. Nach ca. 630 Sekunden wurde die Entstehung
einer neuen Phase (dunkel auf dem hell abgebildeten Nickel) beobachtet. Diese wuchs
terrassenweise [Abb. 5.25b) und c)], welches in der Bildmitte anhand du¨nner Ba¨nder zu
erkennen ist, die dem Verlauf der Stufenkanten folgen. Das Wachstum u¨ber eine Stufenkante
wurde nicht beobachtet. Auf gro¨ßeren Terrassen war zudem ersichtlich, dass ein gerichtetes
Wachstum vorlag. So bildeten sich entweder du¨nne Streifen [Abb. 5.25b)] oder ausgerichtete
Grenzen dieser Phase [Abb. 5.25c)]. Eine vollsta¨ndige Bedeckung der Probenoberfla¨che
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t = 1686 s
T = 496.4 °C
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a) b)
c) d)
Abbildung 5.25: LEEM-Bilder wa¨hrend der Dosierung von 4,0 × 10−9 mbar Ethylen bei ca.
500 ◦C (E = 3,6 eV). Die Zeitangabe bezieht sich auf den Beginn der Dosierung, wobei diese nach
1644 s wieder gestoppt wurde. Wa¨hrend in a) zu Beginn die unbedeckte Nickelfla¨che zu sehen ist,
setzte nach 630 s das Wachstum von Nickelcarbid ein, was in b) - d) dunkel abgebildet wird.
mit dieser Phase konnte auch nach la¨ngerer Dosierung nicht erreicht werden. Das letzte
gezeigte Bild dieser Serie [Abb. 5.25d)] wurde nach einer Reaktionsdauer von 1686 Sekunden
aufgenommen und zeigt noch kleine, unbedeckte Fla¨chen.
Ein anschließend aufgenommenes Beugungsbild [Abb. 5.26a)] von der in Abb. 5.25
gezeigten Probe zeigte deutlich das charakteristische Muster des Nickelcarbids Ni2C.
[225–227]
Die Orientierung der ausgerichteten Strukturen in den LEEM-Bildern von Abb. 5.25b) und
c) passt mit einer Ausrichtung von (15,9± 2,5)◦ ebenfalls zu dieser Struktur. Die Richtung
deckt sich mit den Streifen, die in STM-Bildern von Nickelcarbid gefunden wurden und
dort um 16,1◦ gegenu¨ber dem Grundgitter verdreht sind (vgl. Abb. 5.16 und Ref. [228]). Dies
legt nahe, dass das Wachstum des Nickelcarbids auch auf atomarer Skala in der Richtung
dieser Streifen erfolgte. Die Tatsache, dass in der Literatur die Stabilita¨tsgrenze von Ni2C
mit 460 ◦C beziffert wird, wa¨hrend es hier bei ca. 500 ◦C noch beobachtbar war, la¨sst sich
durch Ungenauigkeiten in der Temperaturmessung erkla¨ren.




















 Erwartet für s = 1
a) b)
Abbildung 5.26: a) LEED-Bild nach der in Abb. 5.25 gezeigten Dosierung, aufgenommen mit
70 eV und bei 495,9 ◦C. Es ist das charakteristische Beugungsbild von Nickelcarbid Ni2C zu
sehen. [225–227] b) Die Bedeckung mit Nickelcarbid wa¨hrend der in Abb. 5.25 gezeigten Dosierung
ist in rot dargestellt. Die schwarze Kurve zeigt die schnellst mo¨gliche Versorgung an Kohlenstoff
aus der Gasphase nach Gl. 5.1 und fu¨r s = s0 = 1. Vor der Dosierung und nach Erreichen der
Vollbedeckung wird die Kurve konstant gehalten.
Die aus den LEEM-Bildern bestimmte Bedeckung mit Nickelcarbid wa¨hrend der in
Abb. 5.25 gezeigten Messung ist in Abb. 5.26b) aufgetragen. Wie bereits beschrieben,
wurde nach dem Beginn der Ethylen-Dosierung (t = 0 s) zuna¨chst keine Bildung des Ni2C
beobachtet. Dies deckt sich mit den entsprechenden Auger-Messungen (Kapitel 5.3.2) und
la¨sst sich durch eine Befu¨llung des Volumens mit Kohlenstoff erkla¨ren. Erst nach einer
Dosierungsdauer von 630 Sekunden begann das Wachstum des Carbids. Dieses Wachstum
erfolgte anschließend sehr schnell bis fast eine vollsta¨ndige Bedeckung erreicht war. Danach
fiel die Wachstumsgeschwindigkeit sehr stark ab und das Wachstum kam weitestgehend
zum Erliegen. Die Bedeckung an Carbid wurde mit der Menge der durch das Ethylen zur
Verfu¨gung gestellten Kohlenstoffatome verglichen. Die daraus folgende Bedeckung wurde
wie folgt berechnet:
θ = 100% · 2 · s · A · Z · t
θ0
(5.1)
94 5. Wachstum von Graphen
Hierbei ist A die Fla¨che eines Adsorptionsplatzes (5,37 · 10−20 m2)¶, θ0 die Bedeckung
an Kohlenstoffatomen bei einer Vollbedeckung mit Carbid (θ0 = 0,44)
∗∗ und t die Dosie-
rungsdauer. Der Faktor 2 ergibt sich durch die zwei Kohlenstoffatome pro Ethylen-Moleku¨l.
Der Anfangs-Haftkoeffizient s0 von C2H4 auf einer sauberen Ni(111)-Fla¨che wurde mit
s0 = 0,1
[239] und s0 = 1,3
[240] angegeben, wobei letzterer physikalisch keinen Sinn macht
und in diesem Fall als s0 = 1 angenommen wurde. Da weitere Daten fehlen, wurde der
Haftkoeffizient s gleich dem Anfangs-Haftkoeffizienten s0 gesetzt. Z ist die Auftreffrate,




2 · pi ·m · k · T (5.2)
p ist der unkorrigierte, mit dem Ionisationsmanometer gemessene Druck (p = 4,0·10−7 Pa),
k ist die Boltzmann-Konstante, m die Masse eines Ethylen-Moleku¨ls (m = 4,65 · 10−26 kg),
SIM die Sensitivita¨t des Ionisationsmanometers fu¨r Ethylen (SIM = 2,3
††) und T die
Temperatur des Gases (T = 300 K). Die nach Gl. 5.1 und 5.2 berechnete Bedeckung an
Carbid auf der Probe ist unter der Annahme von s = s0 = 1 in Abb. 5.26b) gezeigt. Fu¨r
die Zeit vor der Dosierung und nach Erreichen der Vollbedeckung wurde die Kurve auf
einem konstanten Wert gehalten.
Damit la¨sst sich die Geschwindigkeit des Carbid-Wachstums vergleichen, indem die
Steigungen der beiden Kurven in Abb. 5.26 betrachtet werden. Bei den Messdaten ist
dabei nur der Bereich von Interesse, in dem das Wachstum stattfindet. Dabei zeigt sich,
dass das Wachstum dieser Phase schneller war, als der erwartete Nachschub an Kohlen-
stoffatomen aus der Gasphase‡‡. Daher ist anzunehmen, dass fu¨r das Wachstum eine
weitere Kohlenstoffquelle vorhanden sein muss. In Frage kommt dafu¨r nur der im Volumen
gelo¨ste Kohlenstoff, welcher wieder an die Oberfla¨che segregieren kann. Erkla¨ren la¨sst sich
dies durch eine U¨bersa¨ttigung des Volumens. Diese ko¨nnte aufgetreten sein, weil es beim
Erreichen der Lo¨slichkeitsgrenze zuna¨chst nicht zur Keimbildung des Carbids kam, sondern
das Volumen weiter mit Kohlenstoff befu¨llt wurde. Erst nach einer U¨bersa¨ttigung kam es
zur Nukleation des Nickelcarbids.
Ein weiterer Hinweis auf eine Beteiligung von Volumen-gelo¨stem Kohlenstoff zeigte
sich beim Abku¨hlen des Films auf Raumtemperatur. In Abb. 5.27a) ist ein PEEM-Bild
gezeigt, welches direkt vor dem Abku¨hlen aufgenommen wurde. Wie im LEEM wurde




2 a mit a = 2,49 A˚.∗∗ Beim bekannten Oberfla¨chencarbid auf Ni(111) liegt eine Rekonstruktion vor, bei der die Sto¨chiometrie
der obersten Lage Ni2C betra¨gt; der Kohlenstoffbedeckungsgrad bezu¨glich einer unrekonstruierten
(111)-Ebene betra¨gt 0,44. [235]
††Nach Herstellerangaben von AML betra¨gt diese bei Bayard-Alpert-Ro¨hren fu¨r C2H4 2,3.
‡‡Wird ein niedrigerer Haftkoeffizient als s = 1 angenommen, wa¨re die berechnete Kurve flacher und die
Abweichung von der gemessenen Kurve noch gro¨ßer.
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im PEEM la¨sst sich durch die ho¨here Austrittsarbeit des Nickelcarbids im Vergleich zum
unbedeckten Nickel erkla¨ren,§§ was zu einer dunkleren Abbildung fu¨hrt. Die Position der
in Abb. 5.25 gezeigten LEEM-Messung ist mit einem orangen Kreis markiert und zeigt,
dass sich die Probe durch weiteres Halten fu¨r 21 min¶¶ bei ca. 500 ◦C nicht vera¨ndert
hatte. Daher kann das Restgas wa¨hrend des Abku¨hlens als Kohlenstoffquelle ausgeschlossen
werden.
20 µm 20 µm
a) b)
Abbildung 5.27: PEEM-Bilder a) bei 494,9 ◦C und b) nach dem Abku¨hlen auf Raumtemperatur.
Die carbidische Phase wird im PEEM dunkler dargestellt als das unbedeckte Metall. Aufgrund von
thermischem Drift konnte nicht mehr an derselben Position gemessen werden. Die Bilder zeigen
die Zunahme der Bedeckung durch eine Segregation von Kohlenstoff wa¨hrend des Abku¨hlens. Der
orange Kreis markiert den Messbereich aus Abb. 5.25.
Nach dem Abku¨hlen auf Raumtemperatur war eine deutliche Reduzierung der freien
Nickelfla¨che zu beobachten [Abb. 5.27b)]. Dies la¨sst sich durch eine Abnahme der Lo¨slichkeit
mit der Temperatur erkla¨ren, was zur Segregation von Kohlenstoff an die Oberfla¨che fu¨hrte
und damit zu einem weiteren Wachstum des Nickelcarbids.
§§Wa¨hrend fu¨r das Oberfla¨chencarbid keine Daten bekannt sind, wurde fu¨r das Volumencarbid NiC
eine Austrittsarbeit von ϕ = 6,06 eV berechnet, [241] welche gro¨ßer ist, als die einer unbedeckten
Ni(111)-Fla¨che mit ϕ = 5,3 eV. [242]
¶¶Dies ist die zeitliche Differenz zwischen den Bildern in den Abbildungen 5.25d) und 5.27a)
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5.3.3.2 550 ◦C: Umwandlung von Carbid in Graphen
Da bei 500 ◦C nur das Wachstum von Nickelcarbid beobachtet wurde, muss die Dosierung
von Ethylen bei ho¨heren Temperaturen durchgefu¨hrt werden, um Graphen zu synthetisieren.
In Abb. 5.28 sind LEEM-Bilder einer entsprechenden Messreihe bei 550 ◦C gezeigt. Zu
Beginn der Dosierung verhielt sich der Film sehr a¨hnlich zur Messung bei 500 ◦C. So war
nach einer la¨ngeren Dosierung von 786 s immer noch eine saubere Nickel-Oberfla¨che zu
erkennen [Abb. 5.28a)]. In dieser Zeit wurde das Volumen des Films gefu¨llt. Anschließend
setzte ein schnelles Wachstum der carbidischen Phase ein [Abb. 5.28b)]. Die Bedeckung in
dem gezeigten Bildausschnitt betra¨gt knapp 50%.
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c) d)
Abbildung 5.28: Serie von LEEM-Bildern aus der Ethylen-Dosierung auf einem Ni(111)-Film
bei ca. 550 ◦C und einem Druck von 4,0 × 10−9 mbar (E = 3,62 eV). Die Zeitangabe bezieht
sich auf den Beginn der Dosierung. Diese wurde nach 1000 s wieder gestoppt. Das Carbid wird
dunkler abgebildet als das Metall, wa¨hrend das Graphen heller erscheint.
Der Unterschied zu dem bei 500 ◦C durchgefu¨hrten Experiment zeigte sich jedoch im
weiteren Verhalten der Probe. Nach dem Wachstum des Carbids wurde die Dosierung nach
insgesamt 1000 s (entspricht einer Ethylendosis von 3,0 L) beendet, der Film aber weiterhin
5.3 Graphen auf Ni(111)-Filmen 97
bei konstanter Temperatur gehalten. Dabei waren weitere Vera¨nderungen auf der Oberfla¨che
zu beobachten. Ausgehend vom oberen Rand des sichtbaren Bereiches wuchs eine weitere
Phase (hell abgebildet) in Richtung der Bildmitte [Abb. 5.28c)]. U¨ber den Kontrast und
mittels Elektronenbeugung konnte diese Phase als Graphen identifiziert werden. Gleichzeitig
mit dem Wachstum des Graphens nahm die Bedeckung an Nickelcarbid auch außerhalb des
Graphen-bedeckten Bereiches lokal wieder ab. Dies ist gut links neben der Graphen-Insel
zu erkennen. Im weiteren Verlauf setzte sich das Graphenwachstum kontinuierlich fort,
wa¨hrend sich das Carbid auflo¨ste [Abb. 5.28d)]. Am Ende des Experiments (nicht gezeigt)
war die Oberfla¨che ausschließlich mit Graphen bedeckt. Das Graphen entstand folglich
durch die Umwandlung eines intermedia¨r gebildeten Carbids, wie es auch in der Literatur
beschrieben wurde. [222,235] Da sich auch Carbid auflo¨ste, welches keinen direkten Kontakt
zu einer Graphen-Insel besaß, muss der Transport von Kohlenstoff auch u¨ber gro¨ßere
Strecken erfolgen ko¨nnen. Messungen mit LEED zeigten, dass das erhaltene Graphen ein
Gemisch aus ausgerichteten und rotierten Doma¨nen war, was auch den sichtbaren Kontrast
innerhalb der Graphen-Insel erkla¨rt.
In der Literatur wurde mit in situ-Messungen gezeigt, dass bei einer Temperatur von
520 ◦C intermedia¨r Nickelcarbid auftreten kann, solange eine saubere Nickeloberfla¨che
vorlag. [235] Bei kleinen, oberfla¨chennahen Ru¨cksta¨nden aus Kohlenstoff bildete sich bei dieser
Temperatur dagegen direkt Graphen. [235] Die Tatsache, dass in dem gezeigten Experiment
bei 550 ◦C das intermedia¨re Carbid beobachtet wurde, la¨sst folglich auf einen sauberen
Nickel-Film schließen.
Die aus den LEEM-Bildern bestimmten Bedeckungen der einzelnen Phasen wa¨hrend
dieser Dosierung sind in Abb. 5.29 gezeigt. Der Verlauf der Bedeckung an Ni2C (blaue
Kurve) zeigte zu Beginn dieselben Merkmale wie bei der Dosierung bei 500 ◦C [vgl. Abb.
5.26b)]. Wa¨hrend u¨ber einen la¨ngeren Zeitraum keine Vera¨nderungen zu beobachten waren,
setzte anschließend ein sehr schnelles Wachstum ein. Eine kurze Zeit nach Beginn der Carbid-
Bildung wurde die Graphen-Insel nachgewiesen, die in den sichtbaren Bereich gewachsen
war (rote Kurve)∗∗∗. Das Wachstum des Graphens war dabei deutlich langsamer als das der
carbidischen Phase. Die Bedeckung an Ni2C blieb einen kurzen Zeitraum konstant bei ca.
56%. Wa¨hrenddessen traten weitere Vera¨nderungen auf, deren Effekte sich bezu¨glich der
Bedeckung kompensierten. An manchen Stellen wuchs das Carbid weiter, wie beispielsweise
in der rechten Bildha¨lfte von Abb. 5.28c). Gleichzeitig wurde an anderen Stellen das
Carbid durch die Umwandlung in Graphen verbraucht. Nach dem Ende der Dosierung
nahm die Bedeckung des Carbids durch die Umwandlung in Graphen kontinuierlich ab. Ab
einer Bedeckung von ca. 80% innerhalb des untersuchten Probenausschnitts flachte das
Graphenwachstum merklich ab.
∗∗∗Der Keim der Grapheninsel lag außerhalb des sichtbaren Bereichs. Daher konnte der Zeitpunkt, wann
das Graphen angefangen hat zu wachsen, nicht bestimmt werden.




























Abbildung 5.29: Quantifizierung der Bedeckungen der in Abb. 5.28 auftretenden Phasen, wobei
die carbidische Phase in blau und das Graphen in rot aufgetragen ist. Der Sprung in der Graphen-
Bedeckung bei ca. 1700 s war durch eine kleine Verschiebung des Messbereichs entstanden,
wa¨hrend die Spru¨nge in der Carbid-Bedeckung im Bereich von ca. 0 - 800 s auf eine A¨nderung der
Helligkeit des channelplate zuru¨ckzufu¨hren sind. Die gru¨ne Kurve gibt die Dosis an Ethylen an.
Die Konzentrationen an Kohlenstoff in Graphen und Carbid sind deutlich unterschiedlich.
Diese betra¨gt pro Ni(111)-Einheitszelle 0,44 Kohlenstoffatome fu¨r das Carbid [235] und
2,0 Kohlenstoffatome fu¨r das Graphen, [63] was bedeutet, dass die Umwandlung von 1 ML
Carbid zu 0,22 ML Graphen fu¨hrt. Aus dem Maximalwert der Carbid-Bedeckung von ca.
56% wa¨re demnach eine Graphen-Bedeckung von ca. 12% zu erwarten.††† Die Bedeckung
am Ende des Experiments war mit ca. 80% allerdings deutlich gro¨ßer. Dafu¨r gibt es mehrere
mo¨gliche Gru¨nde. Zum Einen war der Messbereich deutlich kleiner als die Graphen-Inseln,
weswegen je nach Position deutlich unterschiedliche Werte fu¨r die Bedeckung ermittelt
wurden. Auf makroskopischer Skala wurde die Bedeckung an Graphen mittels PEEM auf
ca. 50% bestimmt, was immer noch gro¨ßer als der erwartete Wert war. Weiterhin fand das
Wachstum vom Carbid und dessen Umwandlung in Graphen parallel statt, weshalb die
maximal gemessene Carbid-Bedeckung kleiner als die insgesamt gebildete Menge war. Eine
zusa¨tzliche Quelle fu¨r Kohlenstoff stellte zudem das Volumen des Nickel-Films dar. Die
Lo¨slichkeit von Kohlenstoff ist dabei abha¨ngig von der Stabilita¨t der kondensierten Phase
(vgl. Kapitel 5.3.3.4). Da Graphen stabiler als Carbid ist, sollte bei einer Bedeckung mit
Carbid eine ho¨here Lo¨slichkeit vorliegen und diese in Gegenwart von Graphen absinken.
Dies fu¨hrt zur Segregation von Kohlenstoff an die Oberfla¨che und so zu einem weiteren
Wachstum von Graphen.
Bei den durchgefu¨hrten in situ-Experimenten war 550 ◦C die niedrigste Temperatur,
††† 0,22ML
1ML × 56% = 12%
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bei der das Wachstum von Graphen beobachtet werden konnte. Das Wachstum erfolgte
bei dieser Temperatur u¨ber ein intermedia¨r gebildetes Carbid und dessen Umwandlung in
Graphen. Allerdings konnte auf diese Weise die Bildung von ausschließlich ausgerichtetem
Graphen nicht erreicht werden.
5.3.3.3 Ab 600 ◦C: Wachstum von Graphen
Wa¨hrend bei 500 ◦C und 550 ◦C die Bildung bzw. die Beteiligung einer carbidischen
Phase beobachtet wurde, war bei Temperaturen ab 600 ◦C kein intermedia¨res Carbid
mehr nachweisbar. Eine entsprechende LEEM-Messung bei 650 ◦C ist in Abb. 5.30 gezeigt.
Wa¨hrend des ersten Teils der Dosierung lag auch hier eine unbedeckte Oberfla¨che vor, wie
das Bild in Abb. 5.30a) zeigt. Anschließend wuchs, ausgehend von der linken Bildseite, das
Graphen in den Messbereich [Abb. 5.30b)]. Außer dem Graphen, welches hell abgebildet
wurde, ließ sich hierbei keine weitere Phase auf den Nickel(111)-Filmen nachweisen. Der
sichtbare Kontrast innerhalb des Graphens weist darauf hin, dass sich mehrere Rotati-





rau“ abgebildet wurden. LEED-Messungen besta¨tigten, dass ein
Gemisch aus verschiedenen Rotationsdoma¨nen des Graphens vorlag. Wegen der vielen
einzelnen Doma¨nen existierten viele Korngrenzen, was die Qualita¨t des Graphens minderte.
Im Vergleich zum Wachstum bei 550 ◦C (vgl. Abb. 5.28) waren die Doma¨nen innerhalb des
Graphens jedoch gro¨ßer, und die Kanten der Wachstumsfront wurden scharf abgebildet.
Dies bedeutet, dass bei ho¨herer Temperatur das Graphen in gro¨ßeren Doma¨nen wa¨chst
und gleichzeitig eine definierte Wachstumsfront ausbildet.
Zudem gab es einen Einfluss des Ethylen-Drucks auf den Wachstumsprozess. Unmittelbar
nach der Aufnahme von Abb. 5.30b) wurde die Dosierung des Ethylens beendet. Das
Wachstum erfolgte anschließend durch das noch vorhandene Ethylen im Restgas und war
deutlich langsamer [Abb. 5.30c)]. Danach bildeten sich keine neuen Korngrenzen und das
Graphen wuchs auch u¨ber Stufenkanten des Metalls einkristallin weiter. Die Wachstumsfront
zeigte weiterhin ausgerichtete Kanten mit definierten Winkeln von 120◦ bzw. 240◦, was zu
einem einkristallinen Wachstum passt. [237] Neben einer ho¨heren Temperatur fu¨hrte damit
auch das langsamere Graphenwachstum zu einer ho¨heren Qualita¨t des Graphens. Dies deckt
sich qualitativ mit den Abha¨ngigkeiten der Graphenqualita¨t von den Prozessparametern,
die auf den Ir(111)-Filmen bestimmt wurden (vgl. Abb. 5.8).
Eine U¨berpru¨fung des erhaltenen Graphens auf gro¨ßerer Skala erfolgte mittels PEEM
[Abb. 5.30d)]. Das Bild zeigt große, teilweise zusammengewachsene Graphen-Inseln. Die
schwarz abgebildeten Fla¨chen waren dabei die unbedeckte Metalloberfla¨che. Innerhalb des
Graphens war ein deutlicher Kontrast messbar, welcher die Gegenwart von verschiedenen
Rotationsdoma¨nen anzeigt. Dies deckt sich mit den LEEM- und LEED-Daten.
Ein weiterer wichtiger Punkt, der die Qualita¨t des Graphens beeinflusst, ist die Keim-
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Abbildung 5.30: a) - c) LEEM-Bilder, die das Wachstum von Graphen bei ca. 650 ◦C zeigen.
Die Dosierung von Ethylen erfolgte bei einem Druck von 4,0× 10−9 mbar. Die Zeitangabe bezieht
sich auf den Beginn der Dosierung. Nach 1149 s wurde das Ethylen aus der Kammer gepumpt,
wobei es durch den langsam abfallenden Druck zu einem weiteren Wachstum kam. Die verwendete
Elektronenenergie betrug 3,61 eV. d) PEEM-Bild des gewachsenen Graphens, aufgenommen bei
652,5 ◦C.
dichte. Auf vielen Metallen bestimmt sie die maximale Gro¨ße von einkristallinen Graphen-
doma¨nen. Ausgerichtetes Graphen bildet auf Ni(111) eine (1× 1)-U¨berstruktur aus. Wegen
der kleinen Einheitszelle und der Bevorzugung von festen lateralen Positionen, [63] sollten
zwei Keime defektfrei zusammenwachsen ko¨nnen. Allerdings wurden in der Literatur ver-
schiedene Translationen beobachtet, die zum Teil durch Korngrenzen voneinander getrennt
sind. [229] Daher ist es auch beim Graphenwachstum auf Nickel von Vorteil, die Keimdichte
so weit als mo¨glich zu reduzieren.
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Um die Keimdichte zu bestimmen, wurde die Dosierung von Ethylen mittels PEEM auf
einer gro¨ßeren Skala beobachtet. Trotz der Probenreinigung durch Sputtern und Heizen
waren auf der Probe noch vereinzelte helle Punkte zu erkennen [Abb. 5.31a)]. Diese
Punkte lassen sich als dreidimensionale Partikel beschreiben, da eine Schattenbildung
rechts oberhalb der Partikel zu beobachten war. Diese entstand, weil die fu¨r die PEEM-
Messungen verwendete Quecksilber-Dampf-Lampe in einem sehr flachen Winkel auf die
Probe schien. Bei dem durchgefu¨hrten Graphenwachstum [Abb. 5.31b) und c)] zeigte
sich deutlich, dass diese Partikel als Ausgangspunkt fu¨r die Keimbildung dienten. Das
Graphenwachstum begann ausschließlich an den Partikeln, allerdings fu¨hrte nicht jedes zur
Keimbildung. Bei dieser Messung betrug die Keimdichte 4,8× 10−3µm−2. Damit wurde
die Nukleationsdichte von der Dichte dieser Partikel limitiert und konnte damit nicht u¨ber
die Wachstumsparameter kontrolliert werden. Eine vollsta¨ndige Entfernung dieser Partikel
durch Sputtern oder Heizen war nicht mo¨glich.
20 µm
t = 906 s
T = 648.7 °C
D = 1.37 L20 µm
t = -3 s
T = 650.6 °C
D = 0 L 20 µm
t = 1206 s
T = 648.3 °C
D = 1.82 L
a) b) c)
Abbildung 5.31: PEEM-Bilder wa¨hrend des Wachstums von Graphen bei ca. 650 ◦C. Die Ethylen-
Dosierung mit einem Druck von 2,0×10−9 mbar wurde bei t = 0 s gestartet. Die Verunreinigungen
[a)], die vor der Dosierung sichtbar waren, dienten als Keime fu¨r das Graphenwachstum [b) und
c)].
Insgesamt zeigte sich, dass ab ca. 600 ◦C ein direktes Wachstum von Graphen auf den
Ni(111)-Filmen mo¨glich war, ohne dass intermedia¨r Nickelcarbid gebildet wurde. Dies ist
konsistent mit den Literaturangaben. [222,235] Allerdings trat im gesamten Temperaturbereich
ein Gemisch aus verschiedenen Rotationsdoma¨nen auf. Das erhaltene Graphen war somit
nicht einkristallin. Dies deckt sich nicht mit der Literaturangabe, dass rotiertes Graphen
erst ab hohen Temperaturen (> 650 ◦C) auftritt. [113] Daher scheidet dieser Grund als
Ursache fu¨r das Auftreten von rotierten Phasen aus. Weiterhin zeigte sich, dass eine ho¨here
Temperatur und ein niedrigerer Ethylen-Druck einen positiven Einfluss auf die Korngro¨ße
des Graphens besitzen.
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5.3.3.4 Ab 700 ◦C: Ausheilen von Graphen
Wurde die Temperatur weiter erho¨ht, erhielt das System Graphen/Ni(111) eine bisher
unbekannte Dynamik, die einen starken Einfluss auf das gewachsene Graphen besaß. [107]
In Abb. 5.32 ist dieser Effekt gut ersichtlich. Das Graphenwachstum wurde hier bei einer
Temperatur von 700 ◦C durchgefu¨hrt. Zudem wurde die Dosierung von Ethylen kurz nach
der Nukleation der ersten Graphen-Keime abgebrochen, die Temperatur aber weiterhin
konstant gehalten. Da diese Keime anfangs durch den abklingenden Ethylenpartialdruck
im Restgas oder noch vorhandene adsorbierte und gelo¨ste Kohlenstoffatome weiterwuchsen,
wurden auf diese Weise kleine Graphen-Inseln erhalten. Ein LEEM-Bild dieser Inseln
ist in Abb. 5.32a) gezeigt. Mittels lokalem LEED wurde die Orientierung der einzelnen
Inseln bestimmt. Die rot markierte Insel zeigte die charakteristischen Reflexe von rotiertem
Graphen [Abb. 5.32b)]. Die Hauptphase war hierbei um ca. 16◦ gegen den Uhrzeigersinn
verdreht. Zusa¨tzlich waren sehr schwache Reflexe einer um 19◦ im Uhrzeigersinn verdrehten
Graphen-Doma¨ne zu erkennen. Im Unterschied dazu wies die gru¨n markierte Insel keine
zusa¨tzlichen Reflexe auf [Abb. 5.32c)]. Diese Insel bestand damit nur aus ausgerichtetem
Graphen und war zudem einkristallin.
Wurde die Probentemperatur fu¨r la¨ngere Zeit konstant auf der Wachstumstemperatur
gehalten, waren Vera¨nderungen an den Graphen-Inseln zu beobachten. Das LEEM-Bild in
Abb. 5.32d) wurde nach 30 min aufgenommen. Am deutlichsten waren die Unterschiede bei
der rot markierten Insel zu erkennen. Diese war merklich kleiner geworden und hatte sich
zudem in zwei Inseln aufgespalten. Die gru¨n markierte Insel hingegen war signifikant gro¨ßer
geworden. Auch an den weiteren abgebildeten Inseln waren a¨hnliche Vera¨nderungen zu
beobachten. Es fand somit ein Transport von Kohlenstoff zwischen den einzelnen Graphen-
Inseln statt. Inseln aus ausgerichtetem Graphen (gru¨n) wuchsen, wa¨hrend sich Inseln aus
rotiertem Graphen (rot) auflo¨sten. Dieser Effekt kann als repra¨sentativ angesehen werden,
da er auch auf gro¨ßerer Skala im PEEM beobachtet wurde. Ein la¨ngeres Heizen fu¨hrte
dabei sogar zu einer vollsta¨ndigen Auflo¨sung des rotierten Graphens. Warum dieser Prozess
erst bei ho¨heren Temperaturen beobachtet werden konnte, la¨sst sich dadurch erkla¨ren,
dass dafu¨r eine Auflo¨sung von Graphen-Inseln no¨tig war. In einer XPS-Studie wurde die
Stabilita¨tsgrenze von Graphen auf Nickel mit einer Temperatur von 669 ◦C bestimmt. [120]
Erst ab dieser Temperatur war das Auflo¨sen von Graphen wieder mo¨glich. Diese Temperatur
passt sehr gut zu den vorliegenden Messungen, bei denen sich die Auflo¨sung von Graphen
ab ca. 700 ◦C beobachten ließ, wa¨hrend das Graphen bei ca. 650 ◦C noch stabil war.
Effektiv fu¨hrte dies zu einer Umorientierung des Graphens und damit zu einer Umlagerung
auf makroskopischer Skala. Die Triebkraft fu¨r diese Umwandlung war dabei offenbar die
ho¨here thermodynamische Stabilita¨t des ausgerichteten R0◦-Graphens gegenu¨ber den
rotierten Phasen. Das Ausheilen des Graphens war dabei sehr a¨hnlich einer Ostwald-
Reifung, bei der sich kleinere und damit weniger stabile Keime zugunsten von gro¨ßeren
und damit stabileren Keimen auflo¨sen. [243] Damit war eine nachtra¨gliche Korrektur und
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Abbildung 5.32: a) LEEM-Bild einzelner Graphen-Inseln, die nach einer Ethylen-Dosierung
von 1,38 L bei einem Druck von 4,0× 10−9 mbar und einer Temperatur von ca. 700 ◦C erhalten
wurden. Das Bild wurde mit einer Energie von 2,4 eV und bei einer Temperatur von 705,0 ◦C
aufgenommen. b) LEED-Bild der rot markierten Insel, aufgenommen mit 50 eV. c) LEED-Bild
der gru¨n markierten Insel, aufgenommen bei 70 eV. d) LEEM-Bild derselben Stelle wie a) nach
30 min bei ca. 700 ◦C, aufgenommen mit 4,0 eV und bei einer Temperatur von 702,5 ◦C. Die zu
den LEED-Bildern geho¨renden Graphen-Inseln sind farblich markiert. [107]
Verbesserung der Ausrichtung bereits gewachsener Graphenlagen mo¨glich, was im Rahmen
dieser Arbeit zum ersten Mal erreicht werden konnte. Inzwischen wurde die hier beobachtete
Umorientierung einzelner Inseln durch Messungen an Ir(111) besta¨tigt. [244] Dass eine
Graphen-Phase durch Heizen fu¨r mehrere Tage zum Verschwinden gebracht werden konnte
(allerdings ohne dass sich dabei eine andere Phase bildete) wurde mittels LEED und XPS
auch auf Pt(111) beobachtet. [66] Als Gru¨nde wurden eine Auflo¨sung von Kohlenstoff im
Volumen oder eine Reaktion mit dem Restgas genannt. Da es beim Abku¨hlen nicht zu
einer Resegregation gekommen war, erscheint letzteres wahrscheinlicher.
Fu¨r eine praktische Anwendung des beobachteten Pha¨nomens ist es wichtig, dass diese
Umwandlung nicht nur fu¨r einzelne Inseln funktioniert, sondern auch fu¨r eine vollsta¨ndig
mit Graphen bedeckte Ni(111)-Fla¨che. Um zu untersuchen, wie sich dieser Mechanismus bei
Erreichen einer Vollbedeckung verha¨lt, wurde, ausgehend von dem in Abb. 5.32d) gezeigten
Probenzustand, das Graphenwachstum durch eine Dosierung von Ethylen fortgesetzt. Eine
Auswahl der dabei aufgenommenen LEEM-Bilder ist in Abb. 5.33 gezeigt.
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Abbildung 5.33: Serie von LEEM-Bildern, aufgenommen wa¨hrend einer Dosierung von 4,0×
10−9 mbar Ethylen bei ca. 700 ◦C (E = 3,7 eV). Der Ausgangspunkt der Messung war der
Probenzustand von Abb. 5.32d). Die Zeitangabe bezieht sich auf den Beginn der Dosierung, welche
nach 2950 s wieder gestoppt wurde. Das große Loch in der oberen Bildha¨lfte war wahrscheinlich
ein Defekt im Ni(111)-Film.
Zu Beginn der weiteren Dosierung erfolgte ein Wachstum aller vorhandener Inseln [Abb.
5.33a) - c)], bis eine fast vollsta¨ndig bedeckte Fla¨che erreicht war. A¨hnlich wie beim
Wachstum vom Nickelcarbid in Abb. 5.25 wurde jedoch keine Vollbedeckung erreicht und
das Graphenwachstum wurde deutlich verlangsamt bzw. gestoppt. Wa¨hrend die Bedeckung
an Graphen weitgehend konstant blieb, trat der Effekt der Umwandlung des Graphens
wieder in den Vordergrund, wie in den Abb. 5.33d) und e) zu erkennen ist. Der auf der
linken Seite von Abb. 5.33d) sichtbare dunkle Bereich repra¨sentierte unbedecktes Ni(111).
Dieses Loch im Graphen unterlag deutlichen Vera¨nderungen. Es teilte sich auf und bewegte
sich durch das bereits vorhandene Graphen [5.33e) und f)]. Die Wanderung eines Lochs
bedeutet, dass sich auf der einen Seite des Lochs Graphen auflo¨ste und auf der anderen
Seite Graphen gebildet wurde. Das dreieckige Loch in der rechten Bildha¨lfte dagegen zeigte
keine Vera¨nderungen. Es scheint demnach zwei Arten von Lo¨chern zu geben.
Diese Prozesse verliefen unabha¨ngig von der Versorgung mit weiterem Kohlenstoff aus
der Gasphase. Nach Abb. 5.33e) wurde die Ethylen-Dosierung abgestellt und die Probe
weitere 65 min bei konstanter Temperatur gehalten. Die meisten Lo¨cher hatten sich dabei
weiter von ihrer urspru¨nglichen Position wegbewegt, verschwanden aber nicht. Auch eine
weitere Dosierung von Ethylen fu¨hrte nicht zu einem Schließen dieser Lo¨cher. Auffa¨llig war
auch, dass sie oft ausgerichtete Kanten aufwiesen, die parallel zu den dichtest gepackten
Richtungen der Ni(111)-Unterlage verliefen. Es ist unwahrscheinlich, dass die Lo¨cher
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Verunreinigungen enthielten und daher dort kein Wachstum von Graphen mo¨glich war,
weil LEED-Messungen dieser Bereiche nur die saubere Ni(111)-Fla¨che zeigten. Der Grund
fu¨r den Verbleib dieser unbedeckten Bereiche ist somit unklar.
PEEM-Messungen zeigten die Qualita¨t des so erhaltenen Graphens auf gro¨ßerer Skala.
In Abb. 5.34a) ist ein entsprechendes Bild nach dem Abku¨hlen des Films auf Raumtem-
peratur gezeigt. Die dunklen Stellen waren Lo¨cher im Graphen. Sie resultierten aus einer
nicht vollsta¨ndig zugewachsenen Fla¨che und waren die Ru¨cksta¨nde der durch das Graphen
gewanderten Lo¨cher. Ein Vergleich mit den PEEM-Bildern, die nach dem Wachstum bei
niedrigeren Temperaturen erhalten wurden [Abb. 5.30d)] zeigte deutlich, dass der Kon-
trast innerhalb des Graphens verschwunden war, was eine einheitliche Ausrichtung des
Graphens u¨ber den sichtbaren Bereich bedeutet. Passend dazu wurde mit LEED nur das
ausgerichtete und kein rotiertes Graphen nachgewiesen. Lediglich die kleine, etwas dunklere
Doma¨ne in der Bildmitte war rotiertes Graphen. Eigentlich wa¨re zu erwarten gewesen,
dass die Probe einen großen Anteil an rotiertem Graphen enthielt, weil zu Beginn der
Dosierung in Abb. 5.33 Inseln aus rotiertem Graphen vorlagen und ausgehend von diesen
sehr wahrscheinlich ein Weiterwachsen von rotiertem Graphen auftrat. Da kein rotiertes
Graphen mehr nachweisbar war, fu¨hrte offenbar die beobachtete Lochwanderung zu einem
Ausheilen des Graphens. Durch dieses Ausheilen wurde rotiertes Graphen in ausgerichtetes
Graphen umgewandelt. Diese Umwandlung war damit auch nachtra¨glich bei bereits ge-
wachsenem Graphen mo¨glich. Dieser Befund bedeutet einen qualitativen Fortschritt fu¨r die
Mo¨glichkeiten und die Bedeutung der Graphen-Synthese durch CVD. Bisher wurde davon
ausgegangen, dass
”
falsch“ orientiertes Graphen nicht mehr repariert werden kann und sich
nur durch harsche Bedingungen wie eine Oxidation durch Sauerstoff [245] oder durch eine
vollsta¨ndige Probenreinigung entfernen la¨sst, wodurch die Synthese von Neuem begonnen
werden muss. Weiterhin ist eine Optimierung der Wachstumsbedingungen fu¨r Graphen
nicht mehr no¨tig, da es durch ein entsprechendes Heizen nachtra¨glich ausgeheilt werden
kann.
Der Erfolg des Ausheilens zeigte sich noch deutlicher durch eine Messung mit einem
konventionellen LEED, da mit diesem ein deutlich gro¨ßerer Bereich belichtet wird, als es mit
einem LEEM bzw. PEEM mo¨glich ist.‡‡‡ Dazu wurde die Probe aus der LEEM-Kammer
ausgeschleust und in eine weitere UHV-Kammer transferiert, welche unter anderem mit
einem LEED und einem XPS ausgeru¨stet war. Vor den Messungen wurde die Probe fu¨r
30 min auf ca. 300 - 400 ◦C geheizt, um die durch den Luftkontakt entstandenen Adsorbate
zu entfernen. In den aufgenommenen LEED-Bildern [Abb. 5.34b)] waren nur die sechs
Reflexe der Ni(111)-Oberfla¨che bzw. der (1× 1)-U¨berstruktur des Graphens vorhanden.
Die anna¨hernd gleiche Helligkeit der Reflexe bei einer Energie von 130 eV besta¨tigte zudem,
dass es sich um R0◦-Graphen und nicht um die saubere Ni(111)-Fla¨che handelte (vgl. Abb.
5.17). Es wurden keine rotierten Phasen vom Graphen nachgewiesen.
‡‡‡ In einem konventionellen LEED betra¨gt der Strahldurchmesser typischerweise 1 mm, wa¨hrend die
maximale Bildgro¨ße im verwendeten PEEM einen Durchmesser von 100 µm besaß.
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Abbildung 5.34: a) PEEM-Bild der Probe aus Abb. 5.33f) nach dem Abku¨hlen auf Raum-
temperatur. Neben den dunkel dargestellten Lo¨chern zeigte sich im Graphen fast kein Kontrast,
was eine homogene Graphenphase bedeutet. b) LEED-Bilder dieser Probe, aufgenommen bei
verschiedenen Energien und bei der Verwendung einer konventionellen LEED-Optik. Nach dem
Transfer in die LEED-Kammer wurde die Probe bei 300 - 400 ◦C fu¨r 30 min geheizt. In den
gezeigten LEED-Bildern ist die Homogenita¨t und Ausrichtung des Graphens auf makroskopischer
Skala zu erkennen.
Ein von dieser Probe aufgenommenes XP-Spektrum ist in Abb. 5.35 gezeigt. Dabei
waren nur die erwarteten Elemente Nickel und Kohlenstoff nachweisbar. Sauerstoff und die
Elemente der Probenunterlage (Silizium und Zirkonium) waren nicht sichtbar. Letzteres
wurde auch durch AES-Messungen besta¨tigt. Die Bindungsenergie des Ni 2p3/2-Signals mit
852,5 eV sowie dessen Signalform passen zu elementarem Nickel (Lit.: EB = 852,6 eV).
[246]
Das Kohlenstoffsignal (C 1s) bestand aus einem sehr schmalen Signal (ΓG = 0,34 eV) und
ließ sich mit einer einzigen Doniach-Sˇunjic´-Funktion (Gl. 3.3) beschreiben (rote Kurve
in Abb. 5.35), was sich mit den Literaturangaben fu¨r das C 1s-Signal von Graphen auf
Ni(111) deckt. [120] Die Bindungsenergie war dabei mit 285,0 eV identisch mit dem Litera-
turwert fu¨r Graphen auf Ni(111). [109] Die Bedeckung an Graphen ließ sich mit θ = 0,91 ML
abscha¨tzen.§§§ Dies passt gut zu der aus PEEM bestimmten Graphenbedeckung von 94%.
Um zu kla¨ren, warum die beobachtete Lochwanderung zu einem Ausheilen des Graphens
fu¨hrte und um diesen Effekt quantifizieren zu ko¨nnen, wurde das Ausheilen einer fast
vollbedeckten Fla¨che im PEEM untersucht. Dies hatte den Vorteil, dass im PEEM die
rotierten Phasen besser vom ausgerichteten Graphen unterschieden werden konnten. Zur
§§§Da die Transferfunktion des Spektrometers unbekannt war, wurde diese nicht beru¨cksichtigt. Auch die
Da¨mpfung der Nickel-Signale durch das Graphen wurde nicht beru¨cksichtigt.




















































Abbildung 5.35: XP-Spektrum der ausgeheilten Probe von Abb. 5.34. Vor der Messung wurde
die Probe fu¨r 30 min bei 300 - 400 ◦C ausgeheizt. Es waren nur die Signale Nickel und Graphen
nachweisbar. Die Anpassungsfunktion an das C 1s-Signal ist in rot dargestellt. Das Spektrum
wurde mit monochromatischer Al Kα-Strahlung aufgenommen.
Vorbereitung dieser Messung wurde Graphen bei 700 ◦C mit einer Ethylen-Dosis von 21 L
gewachsen und die Probe anschließend durch Abku¨hlen auf Raumtemperatur
”
eingefroren“.
Das Erwa¨rmen der so pra¨parierten Probe von Raumtemperatur auf ca. 600 ◦C ist in Abb.
5.36 gezeigt. Zu Beginn lag ein Gemisch aus drei Phasen vor. Die hellste Graustufe war
ausgerichtetes Graphen, die mittlere Graustufe entsprach rotiertem Graphen. Die dunklen
Stellen waren Lo¨cher im Graphen-Film und vermutlich mit Nickelcarbid bedeckt. Letzteres
hatte sich beim Abku¨hlen auf Raumtemperatur und der damit einhergehenden Segregation
von Kohlenstoff in den Bereichen des freien Nickels gebildet.¶¶¶ Die ersten Vera¨nderungen
der Probe waren erkennbar, sobald eine Probentemperatur von ca. 600 ◦C erreicht wurde
[Abb. 5.36b)]. Die dunkle Phase, das Carbid, verschwand und wandelte sich in die Phase
¶¶¶ Eine LEEM/LEED-Messung dieser Probe bei Raumtemperatur war nicht mo¨glich, da es dabei zu
Strahlenscha¨den kam. Diese traten vermutlich durch Ethylen aus dem Restgas auf, welches sich bei
Raumtemperatur auf der Probe abschied. Durch den Elektronenstrahl im LEEM/LEED wurde das
adsorbierte Ethylen zersetzt und es kam zu einer Kohlenstoffablagerung auf der Oberfla¨che. Daher
konnte in den Lo¨chern nicht zwischen Metall und Carbid unterschieden werden. Ab einer Temperatur
von ca. 300 ◦C trat dieses Problem nicht mehr auf.
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mit mittlerem Grauwert, rotiertes Graphen, um. Dieser Schritt verlief kontinuierlich und
ohne das Auftreten einer Reaktionsfront. Der Temperaturunterschied zu der in Kapitel
5.3.3.2 beobachteten Umwandlungstemperatur von 550 ◦C ließ sich hier durch ein schnelles
Aufheizen in Kombination mit einer vergleichsweise kleinen Umwandlungsgeschwindigkeit
des Carbids in Graphen erkla¨ren. Eine weitere mo¨gliche Erkla¨rung ist, dass sich beim
Abku¨hlen das Nickelcarbid unterhalb von rotiertem Graphen gebildet hatte und es durch
das Heizen wieder zu einem Auflo¨sen des Carbids kam. [228] Allerdings konnte der Fall von




t = 297 s
T = 602,3 °C
5 µm
t = 2472 s
T = 608,9 °C
5 µm
t = 7452 s
T = 615,8 °C
a) b)
c) d)
Abbildung 5.36: a) PEEM-Bild nach dem Wachstum von Graphen und dem Abku¨hlen auf
Raumtemperatur. Das Graphen war zuvor bei 700 ◦C und einer Dosis von 21 L C2H4 gewachsen
worden. Die drei Graustufen lassen sich wie folgt zuordnen: dunkel: freies Nickel oder Nickelcarbid;
mittel: rotiertes Monolagen-Graphen; hell: ausgerichtetes Monolagen-Graphen. b)-d) PEEM-Bilder
derselben Stelle nach dem Heizen auf ca. 600 - 615 ◦C. Die Zeitangaben beziehen sich auf das
Erreichen von 600 ◦C. Die dunklen Fla¨chen in den Bildern c) und d) lassen sich Bilagen-Graphen
zuordnen. Der Kontrastunterschied zwischen den Lo¨chern in a) und den Bilagenbereichen in c)
und d) la¨sst sich in dieser Abbildung nicht erkennen.
Das Halten der Probe bei 600 ◦C fu¨hrte zur Ausbildung einer neuen, dunkel abgebildeten
Phase, die kontinuierlich wuchs [Abb. 5.36c) und d)]. LEEM-Experimente dieser Stellen
zeigten, dass es sich hierbei weder um freies Nickel noch um Nickelcarbid handelte, sondern
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um die Ausbildung einer zweiten Lage Graphen. Der fu¨r die Bildung der Bilage beno¨tigte
Kohlenstoff wurde offenbar aus dem Volumen des Nickelfilms geliefert. Dies war mo¨glich,
weil das urspru¨ngliche CVD-Graphenwachstum bei 700 ◦C erfolgte und damit das Volumen
fu¨r eine Temperatur von 700 ◦C mit Kohlenstoff gesa¨ttigt wurde. Entsprechend lag bei
600 ◦C eine U¨bersa¨ttigung mit Kohlenstoff vor, was zur Segregation fu¨hrte.
Ein Vergleich der Bilder in Abb. 5.36 zeigt zudem, dass die zweite Lage nur in den
Bereichen wuchs, in denen zuvor rotiertes Graphen vorlag. Dieser Effekt wurde bereits
in fru¨heren in situ-Untersuchungen beobachtet. [113] Dort wurde das selektive Bilagen-
wachstum mit unterschiedlich starken Bindungsenergien zwischen Nickel und rotiertem
bzw. ausgerichtetem Graphen erkla¨rt. Die schwa¨chere Bindung zwischen Nickel und den
Kohlenstoffatomen des rotierten Graphens im Vergleich zum ausgerichteten Graphen fu¨hrte
dazu, dass zwischen dem Nickel und der rotierten Phase ausgerichtetes Graphen nukleieren
und wachsen konnte.
Die Helligkeiten der einzelnen Phasen im PEEM passten zu den erwarteten Werten, da der
Kontrast im PEEM von den lokalen Austrittsarbeiten ϕ abha¨ngig ist. Die Austrittsarbeit ϕ
der sauberen Ni(111)-Fla¨che mit ϕ = 5,3 eV wird durch die Bedeckung mit einer Monolage
an ausgerichtetem Graphen deutlich auf ϕ = 3,9 eV verringert. [242] Auf Ni(111) sind
fu¨r rotiertes Graphen sowie fu¨r eine Bilage keine Messdaten bekannt. Fu¨r Graphen mit
3 - 4 Lagen auf polykristallinem Nickel wurde jedoch ein Wert von ϕ = 4,15 ± 0,05 eV
berichtet. [247] Auch fu¨r das Oberfla¨chencarbid von Nickel sind keine Messwerte fu¨r ϕ
bekannt. Allerdings wurde die Austrittsarbeit fu¨r das Volumencarbid NiC mit ϕ = 6,06 eV
berechnet [241], die damit deutlich ho¨her als beim reinen Metall ist. Da eine niedrigere
Austrittsarbeit in einer helleren Graustufe resultiert, ergibt sich fu¨r die Phasen folgende
Reihenfolge (von dunkel abgebildet zu hell): Nickelcarbid, unbedecktes Metall, mehrlagiges
Graphen, Monolage Graphen. Aus den PEEM-Bildern von Abb. 5.36 la¨sst sich anhand der
Graustufen zudem ableiten, dass die Austrittsarbeit von rotiertem Graphen zwischen der
von ausgerichtetem Graphen und Bilagen-Graphen liegen muss.
Das weitere Hochheizen dieser Probe von ca. 600 ◦C auf 700 ◦C und das Halten bei ca.
700 ◦C ist in Abb. 5.37 gezeigt. Zur besseren Unterscheidung der einzelnen Phasen wurden
diese in Abb. 5.37f) zusa¨tzlich farbig markiert.
Der in Abb. 5.37a) gezeigte Ausgangspunkt war sehr a¨hnlich zu dem in Abb. 5.36d)
abgebildetem Zustand. Durch ein la¨ngeres Halten der Probe bei ca. 615 ◦C war das
Wachstum der Bilage allerdings weiter fortgeschritten. Das dazugeho¨rige LEED-Bild in
Abb. 5.36g) zeigte das Vorliegen von rotiertem Graphen. Ein Erwa¨rmen auf 700 ◦C [Abb.
5.37b)] fu¨hrte zu deutlichen Vera¨nderungen der Probe. Ein signifikanter Teil der Bilage
hatte sich wieder aufgelo¨st, was vor allem in der unteren Bildmitte gut zu erkennen ist.
Die Bereiche, in denen die Bilage durch Diffusion ins Volumen verschwunden war, zeigten
wieder die mittlere Graustufe, welche dem rotierten Graphen zugeordnet werden konnte.
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Abbildung 5.37: a) - e) PEEM-Bilder, die das Ausheilen von Graphen zeigen. Die vier sichtbaren
Graustufen lassen sich mit aufsteigender Helligkeit wie folgt zuordnen: freies Metall, Bilage
Graphen, rotiertes Monolagen-Graphen RX◦ und ausgerichtetes Monolagen-Graphen R0◦. Das
Bild b) ist in c) mit anderem Kontrast dargestellt und zeigt den Unterschied zwischen Metall
und Bilage anhand eines schwachen Kontrastunterschieds innerhalb des dunklen Bereichs. f)
Farbliche Kennzeichnung der einzelnen Phasen aus den PEEM-Bildern a) - e). Die LEED-Bilder
dieser Probe g) vor und h) nach dem Prozess zeigen den Erfolg des Ausheilens (E = 70 eV). i)
PEEM-Bild derselben Stelle nach dem Abku¨hlen auf ca. 300 ◦C. Neben einigen Lo¨chern war hier
ausschließlich ausgerichtet Monolagen-Graphen sichtbar. [107]
Dies deckt sich mit dem Wachstum der Bilage, bei dem die zweite Lage ausschließlich
unterhalb von rotiertem Graphen entstand (vgl. Abb. 5.36). Die Mo¨glichkeit einer selektiven
Auflo¨sung einer Bilage zu einer Monolage wurde hier zum ersten Mal fu¨r Nickel gezeigt.
Auf Ru(0001) konnte bereits ein a¨hnlicher Effekt nachgewiesen werden. [248] Weiterhin hatte
sich in der Bildmitte eine neue Phase gebildet. Diese wurde dunkler abgebildet als die
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Bilage und ließ sich damit durch das Vorliegen von unbedecktem Metall erkla¨ren [vgl. Abb.
5.37c)]. Das an diesen Stellen vorhandene, rotierte Graphen hatte sich aufgelo¨st und ein
Loch im Graphen zuru¨ckgelassen.
Wa¨hrend die Probe anschließend bei konstanter Temperatur gehalten wurde, setzte die
Wanderung der entstandenen Lo¨cher ein [Abb. 5.37d)], die bereits in den LEEM-Messungen
von Abb. 5.33 beobachtet werden konnte. Die Lo¨cher bewegten sich hier von der Bildmitte
nach außen. Sie bewegten sich in die Doma¨nen der rotierten Graphen-Phase hinein und
lo¨sten diese damit auf. Das neu gebildete Graphen an der Ru¨ckseite der Lo¨cher war
ausgerichtetes Graphen, wie die Grauwerte in Abb. 5.37 deutlich zeigen. Die Wanderung
der Lo¨cher fu¨hrte folglich zu einer Umorientierung des Graphens und damit zum Ausheilen
auf makroskopischer Skala. Triebkraft war hierbei die ho¨here thermodynamische Stabilita¨t
des ausgerichteten Graphens.
Eine weitere Erho¨hung der Temperatur auf ca. 730 ◦C, welche zwischen den Bildern 5.37d)
und 5.37e) durchgefu¨hrt wurde,∗∗∗∗ fu¨hrte schließlich zu einer vollsta¨ndigen Auflo¨sung der
Bilage. Der Mechanismus der Lochwanderung lief dabei weiterhin unvera¨ndert ab. An-
schließend wurde der Film wieder von 730 ◦C auf ca. 700 ◦C abgeku¨hlt. Das so erhaltene
PEEM-Bild ist in Abb. 5.37e) gezeigt. Danach waren nur noch zwei Graustufen zu er-
kennen, die sich als ausgerichtetes Graphen mit vereinzelten Lo¨chern in der Graphenlage
identifizieren ließen. Diese Lo¨cher waren Ru¨cksta¨nde des Ausheil-Mechanismus. Sowohl die
Bilage als auch das rotierte Graphen wurden vollsta¨ndig ausgeheilt.
Ein anschließend erfolgtes Abku¨hlen der Probe auf ca. 300 ◦C fu¨hrte zu keinen signifikan-
ten Vera¨nderungen des Graphens, wie ein PEEM-Bild derselben Stelle zeigt [Abb. 5.37i)].
Die Lo¨cher im Graphen waren etwas kleiner geworden, aber nicht vollsta¨ndig verschwunden.
Wichtiger ist jedoch, dass keine erneute Bildung einer Bilage beobachtet wurde, obwohl
das Volumen an Kohlenstoff u¨bersa¨ttigt war und daher eine Segregation von Kohlenstoff
zu erwarten gewesen wa¨re. Durch das ausgerichtete Graphen ist die Oberfla¨che des Nickels
jedoch kinetisch und thermodynamisch fu¨r die Bildung einer zweiten Graphenlage blockiert,
was den selektiven Erhalt einer Monolage Graphen auf Nickel ermo¨glicht. LEED-Messungen
dieser Stelle besta¨tigten noch einmal, dass ausschließlich ausgerichtetes Graphen vorlag
[Abb. 5.37h)].
Die Quantifizierung der einzelnen Phasen wa¨hrend des Ausheil-Prozesses ist in Abb.
5.38a) gegeben. Die rote Kurve ist hierbei die Probentemperatur wa¨hrend des Prozesses.
Wie oben beschrieben, traten bei dem Prozess das ausgerichtete Graphen (orange), das
rotierte Graphen (blau), die Bilage Graphen (tu¨rkis) und das unbedeckte Metall (gru¨n) auf.
Die Gesamtbedeckung an Graphen ergab sich aus der Summe der einzelnen Graphen-Phasen,
wobei die Bilage doppelt geza¨hlt wurde.
∗∗∗∗Der genaue Temperaturverlauf ist in Abb. 5.38a) (rote Kurve) abgebildet.































































 gemessene Bedeckung an Graphen
 
berechnete Bedeckung an Graphen:
 Referenz: Graphen (1)
 Referenz: Graphit (2)
 Referenz: Graphit (3)
a)
b)
Abbildung 5.38: a) Bedeckungen der einzelnen Phasen wa¨hrend des in Abb. 5.37 gezeigten
Ausheil-Prozesses. b) Vergleich der gemessenen Bedeckung (schwarze Kurve) mit den erwarteten
Werten aufgrund der Kohlenstoﬄo¨slichkeit nach Gl. 5.3 - 5.6. Als Temperatur zur Berechnung
der gelo¨sten Kohlenstoffmenge wurde die gemessene Temperatur aus a) eingesetzt. Die Lo¨slichkeit
ist abha¨ngig von der Stabilita¨t der kondensierten Phase, was zu drei verschiedenen Kurven fu¨hrt:
blaue Kurve (Referenz: Graphen) [233], gru¨ne Kurve (Referenz: Graphit) [232] und rote Kurve
(Referenz: Graphit) [234]. Die entsprechenden Werte sind in Tab. 5.2 angegeben. [107]
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Der Kurvenverlauf zeigt, dass mit der anfa¨nglichen Temperaturerho¨hung auf ca. 700 ◦C
eine rasche Umwandlung der Bilage in rotiertes Graphen durch eine selektive Auflo¨sung
der zweiten Lage auftrat. Dies ist an einem Abfall der tu¨rkisen Kurve und dem Anstieg
der blauen Kurve um den gleichen Betrag ersichtlich und fu¨hrte zu einem Abfall der
Gesamtbedeckung (schwarz) mit Graphen. Gleichzeitig kam es in einem weiteren Prozess
zur Bildung der freien Metallfla¨chen (gru¨n) durch die Auflo¨sung von rotiertem Graphen.
Wa¨hrend des anschließenden Haltens der Temperatur trat die Lochwanderung auf, die in
Abb. 5.38a) durch eine Umwandlung von rotiertem (blau) in ausgerichtetes Graphen (orange)
erkenntlich ist. Dabei blieb die Gro¨ße der Lo¨cher bzw. die Menge an freiem Metall weitgehend
konstant. Auch bei der Bedeckung der Bilage und der Gesamtbedeckung an Graphen
traten in dieser Phase keine wesentlichen Vera¨nderungen auf. Erst mit einer weiteren
Temperaturerho¨hung setzte das Auflo¨sen der Bilage erneut ein. Auch in der Haltephase
bei 730 ◦C kam es durch die Lochwanderung zu einer Umwandlung des rotierten in das
ausgerichtete Graphen. Nach ca. 60 Minuten war das Ausheilen des Graphens vollsta¨ndig
abgeschlossen und neben den geringen freien Metallfla¨chen lag ausschließlich ausgerichtetes
Graphen vor. Das Abku¨hlen von ca. 730 ◦C auf 700 ◦C hatte keinen weiteren Einfluss
auf die Bedeckungen und fu¨hrte vor allem nicht zur erneuten Bildung von mehrlagigem
Graphen.
Die A¨nderung in der Graphenbedeckung (schwarze Kurve in Abb. 5.38) mit der Tempe-
ratur ließ sich durch das Lo¨sen von Kohlenstoff im Volumen des Nickelfilms erkla¨ren. Dabei
wurde angenommen, dass ein Gleichgewicht zwischen einer kondensierten Kohlenstoff-
Phase, in diesem Fall das Graphen, und gelo¨stem Kohlenstoff eingestellt war. Um den
Einfluss des Nickel-Volumens zu besta¨tigen, wurde u¨ber die Lo¨slichkeit von Kohlenstoff
die theoretisch zu erwartende A¨nderung der Bedeckung an Graphen mit der Temperatur
berechnet. Die Menge an gelo¨stem Kohlenstoff im Nickelfilm N la¨sst sich dabei in Einheiten
von Monolagen ausdru¨cken und gibt damit formal die Bedeckung an Kohlenstoff an, die
bei einer vollsta¨ndigen Segregation an die Oberfla¨che des Films entstehen wu¨rde.†††† Diese





Hierbei ist h die Dicke des Nickel-Films (150 nm) und d der Schichtabstand zwischen
zwei Ni(111)-Lagen mit einem Wert von 0,20 nm. Die Anzahl an Kohlenstoffatomen pro




†††† Im Gegensatz zu anderen Substrat-Typen wie Folien oder Einkristallen za¨hlt hier als Oberfla¨che nur
die Oberseite des Films, da die Ra¨nder vernachla¨ssigt werden ko¨nnen und die Unterseite durch das
YSZ blockiert ist.
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∆G ist hierbei die freie Lo¨sungsenthalpie und beschreibt den freien Enthalpieunterschied
zwischen im Nickel gelo¨stem Kohlenstoff und Kohlenstoff, der in Form einer adsorbierten
kondensierten Phase (Graphen oder Graphit) auf der Oberfla¨che vorliegt. ∆G wurde durch
die Lo¨sungsenthalpie ∆H und die Lo¨sungsentropie ∆S beschrieben:
∆G = ∆H − T∆S (5.5)
Die Lo¨slichkeit ist stark von der Stabilita¨t der kondensierten Phase abha¨ngig und
damit auch davon, ob es sich um Graphen oder um Graphit handelt. Daher muss bei
den Lo¨sungsenthalpien bzw. -entropien angegeben werden, auf welche kondensierte Phase
sich die Werte beziehen. Diese Werte sind in der Literatur bekannt und in Tabelle 5.2
zusammengestellt, wobei in der Literatur fu¨r Graphit als Referenz zwei verschiedene
Wertepaare genannt wurden. Sie wurden als temperaturunabha¨ngig angenommen.‡‡‡‡
Tabelle 5.2: Lo¨sungsenthalpien ∆H und -entropien ∆S von Kohlenstoff in Nickel. Die Werte
sind dabei abha¨ngig von der Stabilita¨t der kondensierten Phase (Referenz). ∆S ist in Einheiten
der Boltzmann-Konstante k angegeben.
Referenz ∆S [k] ∆H [eV] Quelle
Graphen (1) -0,17 0,55 [233]
Graphit (2) -0,20 0,49 [232]
Graphit (3) -0,54 0,42 [234]
Die A¨nderung der Menge an gelo¨stem Kohlenstoff im Nickel ∆N bei einer Tempera-
tura¨nderung la¨sst sich direkt in eine A¨nderung der Bedeckung ∆θ umschreiben. Bei der





Die so erhaltenen Kurven sind in Abb. 5.38b) gezeigt, wobei die Bedeckungsa¨nderung
ausgehend von der gemessenen Bedeckung zu Beginn des Ausheil-Prozesses berechnet wurde.
Fu¨r die Temperatur in (5.4) und (5.5) wurde der gemessene Temperaturverlauf eingesetzt.
Die schwarze Kurve zeigt zum Vergleich noch einmal die gemessene Gesamtbedeckung an
Graphen von Abb. 5.38a). Wird die Temperatur erho¨ht, steigt die Lo¨slichkeit und damit
auch N . Dies fu¨hrt zu einem Transport von Kohlenstoff von der Oberfla¨che in das Volumen
und damit zu einer Reduzierung der Bedeckung θ. Zudem ist die Lo¨slichkeit umso gro¨ßer,
je weniger stabil die kondensierte Phase ist. Wie die berechneten Kurven zeigen, fu¨hrt
eine weniger stabile Phase, absolut gesehen, zu einer gro¨ßeren A¨nderung der Bedeckung
bei einer Temperatura¨nderung. Aufgrund der schwachen Wechselwirkung zwischen den
‡‡‡‡Die Werte wurden in den Temperaturbereichen von (1) 580 - 1030 ◦C [233], (2) 876 - 1285 ◦C [232] und
(3) 700 - 1300 ◦C [234] bestimmt.
5.3 Graphen auf Ni(111)-Filmen 115
einzelnen Schichten im Graphit ist dieses energetisch ungu¨nstiger als die einzelne Lage
Graphen, da diese eine relativ starke Wechselwirkung mit der Nickeloberfla¨che eingeht. [233]
Entsprechend ist die absolute A¨nderung der Bedeckung bei Graphen als kondensierter
Phase kleiner als bei der Verwendung von Graphit als Referenz.
Die gemessene Bedeckung passt sehr gut zu der berechneten Kurve, die Graphen als
Referenz verwendet und besta¨tigt somit das aufgestellte Modell. Die Tatsache, dass die
Bedeckungsa¨nderung etwas zeitverzo¨gert zu den berechneten Werten folgt, la¨sst sich durch
kinetische Effekte erkla¨ren. Beim Abku¨hlen am Ende des Experiments war die Oberfla¨che,
wie oben bereits beschrieben, durch das R0◦-Graphen blockiert, weswegen dort keine
messbare A¨nderung der Bedeckung mehr auftrat.
Insgesamt ließen sich alle Daten in konsistenter Weise so deuten, dass Graphen auf Nickel
bei den CVD-Temperaturen in einem Gleichgewicht mit gelo¨stem Kohlenstoff vorlag. Dies
erkla¨rt den Volumeneinfluss, der in den gezeigten Experimenten vorlag und zeigt, dass
dieser fu¨r ein Versta¨ndnis des Graphenwachstums beru¨cksichtigt werden muss. Weiterhin
konnte u¨ber das Ausnutzen dieser Lo¨slichkeit die Anzahl an Graphenlagen eingestellt und
kontrolliert werden, vor allem, um selektiv eine Monolage zu erhalten. Hier zeigt sich
deutlich ein Vorteil der verwendeten Filme. Da die Filmdicke h linear in die Berechnungen
eingeht (Gl. 5.3) ist eine genaue Kontrolle und Ausnutzung von Volumeneinflu¨ssen nur bei
du¨nnen Filmen mo¨glich. Bei der Verwendung von Volumen-Einkristallen oder Folien wu¨rde
bereits eine kleine Temperatura¨nderung zu deutlich gro¨ßeren Schwankungen der gelo¨sten
Menge und damit der Bedeckung fu¨hren.§§§§
5.3.4 Anwendung des Ausheilprozesses
Mittels in situ-Messungen konnte der Ausheil-Prozess gezeigt und durchgefu¨hrt werden. Fu¨r
eine reproduzierbare Anwendung dieses Prozesses muss eine Vorschrift entwickelt werden,
die auch ohne eine direkte und sta¨ndige Kontrolle des Wachstumsprozesses das gewu¨nschte
Ergebnis liefert. Dazu wurde das Graphenwachstum ohne in situ-Kontrolle durch LEEM
oder PEEM durchgefu¨hrt und das erhaltene Graphen mit einem konventionellen LEED und
AES u¨berpru¨ft. Zuna¨chst wurde das Graphenwachstum bei 700 ◦C durchgefu¨hrt, welches
die Temperatur war, bei der in den LEEM/PEEM-Messungen ein erfolgreiches Ausheilen
beobachtet wurde. Nach insgesamt zwei Stunden bei dieser Temperatur zeigte sich im LEED
ein Gemisch aus verschiedenen Rotationsdoma¨nen des Graphens [Abb. 5.39a) und b)]. Es
trat offensichtlich kein Ausheileffekt auf. Ein erfolgreiches Ausheilen dieser Probe war aber
durch nachtra¨gliches Heizen auf 750 ◦C mo¨glich, wie die danach erhaltenen Beugungsbilder
§§§§ Typische Dicken von Einkristallen liegen im Bereich von ein oder zwei Millimetern und damit ca. vier
Gro¨ßenordnungen u¨ber der Dicke der verwendeten Metallfilme.
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in Abb. 5.39c) und d) zeigen. Die Temperaturunterschiede fu¨r ein erfolgreiches Ausheilen
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Abbildung 5.39: a) - d) LEED-Beugungsbilder, die das Ausheilen von Graphen auf Ni(111)
auf makroskopischer Skala zeigen [a) und c) 70 eV; b) und d) 130 eV]. a) Nach dem Wachstum
bei 700 ◦C (1,0× 10−8 Torr fu¨r 95 min, gefolgt von 25 min im UHV) zeigte das Beugungsbild
Ringsegmente, die teilweise rotiertes Graphen anzeigen [kaum sichtbar bei der ho¨heren Energie
in b)]. c) und d) Nach einem Heizen dieses Films fu¨r 1 h auf 750 ◦C lag ausschließlich eine
(1× 1)-U¨berstruktur und damit ausgerichtetes Graphen vor. e) Die Auger-Spektren direkt nach
dem Graphenwachstum (rot) und nach dem Ausheilen (schwarz) zeigen die gleiche Bedeckung an
Kohlenstoff. In manchen Fa¨llen trat nach dem Ausheilen ein zusa¨tzliches Signal auf, welches durch
interkaliertes Argon erkla¨rt werden konnte, welches aus dem Ionenbeschuss bei der Pra¨paration
des Nickel-Films stammte (gru¨n; Pra¨paration: 1,0× 10−8 Torr C2H4 bei 750 ◦C fu¨r 125 min).
Die Auger-Spektren vor (rot) und nach (schwarz) dem Ausheilen sind in Abb. 5.39e)
dargestellt. Die Spektren sind dabei fast identisch. Die bei dem Prozess folglich gleichblei-
bende Bedeckung mit Graphen deckt sich mit dem Ausheilen u¨ber eine Lochwanderung,
welche in den LEEM-Messungen beobachtet wurde. Andere mo¨gliche Erkla¨rungen, wie
beispielsweise ein reines Auflo¨sen der rotierten Phase, ko¨nnen so ausgeschlossen werden.
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Ausgehend von den beschriebenen Erkenntnissen wurde eine Wachstumsvorschrift abgelei-
tet, die reproduzierbar eine Monolage von ausgerichtetem Graphen auf den Ni(111)-Filmen
lieferte. Die wesentlichen Punkte waren, dass eine ausreichend große Menge an Kohlenstoff
zur Verfu¨gung gestellt werden musste, um das Volumen zu sa¨ttigen und das Graphen zu
wachsen, sowie das Durchfu¨hren des Ausheilprozesses, um eine einheitliche Orientierung
u¨ber den ganzen Film zu erhalten. Die optimierten Bedingungen waren eine Dosierung von
Ethylen bei 700 - 750 ◦C und einem Druck von 1− 5× 10−8 Torr fu¨r eine Dauer von zwei
Stunden. Anschließend erfolgte ein Heizen im UHV fu¨r eine Stunde auf 750 ◦C, was zu
einem vollsta¨ndigen Ausheilen der Probe fu¨hrte. Es blieben lediglich kleinere Lo¨cher im
Graphen zuru¨ck.
In manchen Fa¨llen wurde unter diesen Bedingungen ein zusa¨tzliches Signal bei einer
kinetischen Energie von ca. 212 eV in den Auger-Spektren gemessen, wie das gru¨ne Spektrum
in Abb. 5.39e) zeigt. Dieses Signal la¨sst sich Argon zuordnen. [150] Da sich im Restgas der
UHV-Kammer kein Argon befindet, ist die einzige Mo¨glichkeit fu¨r die Anwesenheit von
Argon eine Segregation aus dem Volumen des Nickel-Films. Das Argon gelangt dabei
wa¨hrend der Reinigung der Filme durch Ar+-Sputtern in das Volumen des Films, wie es
bereits im Kapitel 4.1.1 beschrieben wurde. Da im Nickel implantiertes Argon in einem
Temperaturbereich von ca. 230 - 630 ◦C desorbieren sollte, [249] war nach dem Heizen auf
750 ◦C eigentlich kein Argon auf der Oberfla¨che zu erwarten. Die Erkla¨rung fu¨r die Messung
ist, dass das Argon bei den hohen Temperaturen zwar das Volumen des Nickelfilms verlassen
konnte, aber an der Oberfla¨che vom Graphen zuru¨ckgehalten wurde. [250] Es war zwischen
Graphen und Nickel gefangen. Die Tatsache, dass das Argon nicht entweichen konnte, zeigt,
dass das Graphen u¨ber große Bereiche zusammenha¨ngend und gasdicht war, trotz der noch
vorhandenen Lo¨cher. Dies spricht fu¨r eine hohe Qualita¨t des erhaltenen Graphens.
Weiterhin wurde gezeigt, dass die kristalline Qualita¨t der Nickel-Filme durch die
Pra¨parations- und Graphenwachstumsbedingungen weitgehend erhalten blieb, wie die
XRD-Messungen im Anhang A.3 zeigen. Zusammen mit der im Kapitel 4.3 diskutierten
chemischen und thermischen Stabilita¨t zeigt dies, dass die du¨nnen Metallfilme ein geeignetes
Substrat fu¨r das Graphenwachstum darstellen.
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5.4 Fazit zum Graphenwachstum auf Ru(0001)-, Ir(111)-
und Ni(111)-Filmen
Mit den einkristallinen Filmen aus Ru(0001), Ir(111) und Ni(111) wurden drei verschiedene
Substrate auf ihre Eignung fu¨r das Wachstum von Graphen getestet. Die bei den Metallfil-
men auftretenden Strukturen und das erhaltene Graphen wiesen die gleichen Merkmale
auf wie bei der Verwendung der entsprechenden Volumeneinkristallen.
Aufgrund der vergleichsweise starken Wechselwirkung zwischen dem Graphen und der
Ru(0001)-Unterlage konnte auf den Ru(0001)-Filmen vergleichsweise einfach Graphen
gewachsen werden, welches u¨ber den kompletten Film eine einheitliche Orientierung besaß.
Im Unterschied dazu traten bei den Ir(111)-Filmen rotierte Graphendoma¨nen auf.
Wa¨hrend die Literaturangaben fu¨r ein einkristallines Graphenwachstum zu hoch fu¨r die
thermische Stabilita¨t der du¨nnen Ir(111)-Filme sind, konnte in dieser Arbeit gezeigt wer-
den, dass fu¨r die Qualita¨t des erhaltenen Graphens eine starke Druckabha¨ngigkeit vorlag.
So reichte bei Ethylendru¨cken von ≤ 1,0 × 10−8 Torr fu¨r das selektive Wachstum von
ausgerichtetem Graphen bereits eine Temperatur von 800 ◦C aus, welche innerhalb des
erlaubten Temperaturbereiches der Metallfilme lag.
Auch auf den Ni(111)-Filmen wurde nach dem Graphenwachstum ein Gemisch aus
unterschiedlich rotierten Graphendoma¨nen erhalten. U¨ber einen Ausheilschritt, der auf
einer Lochwanderung basiert, war aber der selektive Erhalt von ausgerichtetem Graphen
mo¨glich. Zudem konnte u¨ber eine gezielte Auflo¨sung einzelner Lagen die Schichtdicke
des Graphens kontrolliert werden und so ausschließlich eine Monolage erhalten werden.
Diese gezielte Kontrolle ist nur bei den du¨nnen Filmen mo¨glich, da aufgrund des geringen
Volumens die Kohlenstoﬄo¨slichkeit u¨ber die Temperatur sehr gut eingestellt werden kann.
Insgesamt stellen damit die einkristallinen Metallfilme ein geeignetes Substrat fu¨r das
Wachstum von Graphen dar, welches zudem auf Wafer-Gro¨ße skaliert werden kann. Die
einkristallinen Filme stellen daher einen wirtschaftlich gu¨nstigen Ersatz fu¨r die Volumen-
einkristalle dar. Besonders die Ni(111)-Filme erscheinen aufgrund des Ausheilmechanismus
als ein sehr aussichtsreicher Kandidat fu¨r eine skalierbare Synthese von hochqualitativem
Graphen.
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Fu¨r die Verwendung von Graphen in elektronischen Bauteilen, wie beispielsweise in Tran-
sistoren, muss es auf einer isolierenden Unterlage liegen. [72] Daher ist es notwendig, das
durch den CVD-Prozess gewachsene Graphen anschließend vom Metallsubstrat abzulo¨sen.
In der Regel erfolgt dies u¨ber ein nasschemisches Auflo¨sen des Metalls. [72] Dabei muss das
Graphen mechanisch durch eine Polymerschicht unterstu¨tzt werden. Anschließend kann es
auf ein beliebiges Substrat u¨bertragen werden. Zum Abschluss muss die unterstu¨tzende
Polymerschicht wieder entfernt werden. Die dabei auftretenden Probleme sind Ru¨cksta¨nde
des A¨tzreagenzes und des Polymers auf dem Graphen oder Einschlu¨sse von Wasser zwischen
Substrat und Graphen. [73–78] Diese fu¨hren zu einer Beeintra¨chtigung der elektronischen
Eigenschaften des Graphens. [74–76] Gegenu¨ber den ha¨ufig verwendeten Metallfolien besitzen
die in dieser Arbeit verwendeten Metallfilme den Vorteil, dass das Graphen nach dem
Auflo¨sen des Metalls aufgrund des besonderen Aufbaus der Unterlage direkt auf der isolie-
renden YSZ-Schicht des Filmaufbaus zuru¨ckbleibt (vgl. Abb. 1.2). Dadurch entfa¨llt die
Notwendigkeit eines Transferschritts auf ein anderes Substrat, was die damit einhergehen-
den Probleme, zum Beispiel bei Verwendung eines stabilisierenden Polymers, vermeidet.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Bedingungen gesucht, um die einkristallinen Filme aus
Ir(111), Ni(111) und Ru(0001) unterhalb einer Lage Graphen aufzulo¨sen. Ein entscheidender
Punkt war dabei, dass das Graphen wa¨hrend dieses Vorgangs nicht bescha¨digt wurde. Bei
Ru(0001) und Ir(111) wurden dafu¨r nass- bzw. elektrochemische A¨tzverfahren getestet.
Fu¨r die Entfernung von Nickel wurde ein neues Verfahren eingefu¨hrt, welches auf einer
reinen Gasphasenreaktion basiert und somit zusa¨tzlich die auftretenden Probleme durch
die A¨tzlo¨sungen verhindert.
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6.1 Nasschemisches A¨tzen der Ru(0001)-Filme
Ruthenium za¨hlt zu den Edelmetallen und ist entsprechend reaktionstra¨ge. [141] Chemisch ist
es gegenu¨ber Mineralsa¨uren besta¨ndig und kann daher nur durch starke Oxidationsmittel
angegriffen und aufgelo¨st werden. [141] Es ist bekannt, dass Ru(0001)-Filme durch eine
Lo¨sung aus Ce4+-Salzen aufgelo¨st werden ko¨nnen, was sich auch auf das Ablo¨sen von
Graphen anwenden la¨sst. [129]
Fu¨r das Auflo¨sen der einkristallinen Ru(0001)-Filme ist ein Reagenz no¨tig, das einerseits
ausreichend stark ist, um das chemisch sehr besta¨ndige Ruthenium aufzulo¨sen, anderer-
seits muss es so mild wie mo¨glich sein, um das Graphen nicht zu bescha¨digen. Dazu
wurden zuna¨chst geeignete Reagenzien gesucht, um die einkristallinen Filme aufzulo¨sen.
Anschließend wurden diese an graphenbedeckten Ruthenium-Filmen getestet.
Die getesteten Reagenzien sind zusammen mit einer Auswahl an typischen Reaktions-
bedingungen in Tabelle 6.1 gelistet. Ammoniumdichromat (NH4)2Cr2O7, Salpetersa¨ure
HNO3, Kaliumperiodat KIO4, Natriumhypochlorit NaOCl und Ammoniumcer(IV)-nitrat
(NH4)2Ce
IV(NO3)6 (ACN) sind starke Oxidationsmittel.
[141] Das Natriumcyanid NaCN
wirkt analog der Cyanidlaugerei, welche zur Auflo¨sung von Gold verwendet wird, und
basiert auf der Bildung eines stabilen Cyanidkomplexes [RuII(CN)6]
4– . [141] Dadurch kann
die Oxidation von Ruthenium durch den Luftsauerstoff erfolgen.
Tabelle 6.1: U¨bersicht u¨ber die getesteten Reagenzien zur Auflo¨sung von Ru(0001)-Filmen
sowie u¨ber die typischen Reaktionsbedingungen. Zudem ist angegeben, ob optisch sichtbare
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Die U¨berpru¨fung des Reaktionserfolgs erfolgte mittels XPS. Die entsprechenden Spektren
der Ru 3d-U¨berga¨nge sind in Abb. 6.1 (schwarz) gezeigt. Die Rutheniumsignale ließen
sich dabei mit zwei Komponenten beschreiben, deren Bindungsenergien fu¨r den Ru 3d5/2-
U¨bergang bei 279,8 eV bzw. 281,0 eV lagen. Diese lassen sich metallischem Ruthenium (Lit.:
EB = 279,9 eV
[251]) und Rutheniumoxid RuO2 (Lit.: EB = 280,7 eV
[252]) zuordnen. Die
entsprechenden Anpassungsfunktionen sind in Abb. 6.1 in rot (Ru) und blau (RuO2) gezeigt.
Das Ru 3d3/2-Signal u¨berlagerte sich zudem mit dem Signal des Kohlenstoff 1s-U¨bergangs
(gru¨n). [147]
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Abbildung 6.1: XP-Spektren vom Bereich der Ru 3d- und C 1s-Signale nach unterschiedlichen
Behandlungen (vgl. Tab. 6.1), aufgenommen mit Al Kα-Strahlung. Die Messdaten sind in schwarz
dargestellt. Die Anpassungsfunktionen fu¨r metallisches Ruthenium (rot), RuO2 (blau) und
Kohlenstoff (gru¨n) sind farblich markiert. Der gereinigte Ru(0001)-Film wurde durch 20 min
Ar+-Sputtern erhalten.
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Das Vergleichsspektrum eines sauberen Ru(0001)-Films wurde nach Reinigung durch
20 min Sputtern aufgenommen und zeigte nur die Signale von metallischem Ruthenium.
Je nach Reaktionsfortschritt ließen sich die Reagenzien in drei Gruppen einteilen. Bei
der Verwendung von NaCN, HNO3 und (NH4)2Cr2O7 waren noch deutliche Signale von
Ruthenium im XPS messbar. Dies deckt sich damit, dass optisch keine Vera¨nderungen
an den Filmen feststellbar waren und im XPS kein Zirkonium der darunterliegenden
YSZ-Schicht nachweisbar war. Die Abnahme der Intensita¨ten der Ru 3d-Signale la¨sst sich
durch die Ablagerung von Verunreinigungen auf dem Film und die damit einhergehende
Abschwa¨chung der Signale erkla¨ren. Als Verunreinigung war Kohlenstoff auf den Filmen
nachweisbar. Zusa¨tzlich hatte sich das Ruthenium-Signal verbreitert. Dies la¨sst sich durch
einen kleinen Anteil an RuO2 erkla¨ren. Dieses Oxid bildete wahrscheinlich eine passivierende
Schicht und verhinderte so eine weitere Reaktion des Rutheniums.
Bei der Verwendung von 1,8 M ACN sowie von KIO4 vera¨nderte sich der Film optisch
durch eine Braun- bzw. Blaufa¨rbung. Auch im XPS konnten deutliche Vera¨nderungen an
den Rutheniumsignalen beobachtet werden. Deren Intensita¨t war deutlich geringer. Es
trat folglich eine Abtragung von Ruthenium auf. Zudem war die metallische Komponente
des Rutheniums fast vollsta¨ndig verschwunden und es lag RuO2 vor. Entsprechend der
Entfernung von Ruthenium ließ sich in beiden Fa¨llen Zirkonium im XPS nachweisen. Damit
war mit diesen Reagenzien eine Auflo¨sung der Ru(0001)-Filme mo¨glich. Allerdings verlief
diese nicht vollsta¨ndig und es blieben Reste von Rutheniumoxid zuru¨ck.
Im Unterschied dazu waren nach dem A¨tzen mit NaOCl und einer Kombination aus
verdu¨nntem ACN (0,125 M) und Essigsa¨ure keine Ruthenium-Signale im XPS nachweisbar.
Im entsprechenden Bereich war nur noch das Signal von Kohlenstoff nachweisbar. Die
erhaltenen Filme erschienen einheitlich blau. Diese Farbe resultiert aus einer Interferenz an
der du¨nnen YSZ-Schicht und bedeutet eine Entfernung des Metallfilms, was sich mit den
XPS-Messungen deckt. Diese beiden Reagenzien sind damit aussichtsreiche Kandidaten, um
die Ru(0001)-Filme vollsta¨ndig aufzulo¨sen und werden im Folgenden an graphenbedeckten
Filmen getestet.
Fu¨r die Auflo¨sung von Ruthenium unterhalb des Graphens wurde der Film in einer
Petrischale vorgelegt und diese anschließend vorsichtig mit dem A¨tzreagenz gefu¨llt. Es
wurden dabei Stro¨mungen vermieden, damit das Graphen nicht vom Film gewaschen
wurde. Nach einer Blaufa¨rbung der Filme wurde die Lo¨sung sukzessive gegen entionisiertes
Wasser ausgetauscht und der Film anschließend an Luft getrocknet. Bei der Verwendung
von NaOCl trat hinsichtlich der Auflo¨sungsrate des Metalls kein Unterschied zwischen
graphenbedeckten und sauberen Ruthenium-Filmen auf (jeweils ca. 4 min). Im Unterschied
dazu verla¨ngerte sich die Reaktionsdauer beim A¨tzen mit ACN. Mit einer 0,4 molaren
Lo¨sung erfolgte das Auflo¨sen eines sauberen Films in ca. 2,5 min, wa¨hrend es bei einem
graphenbedeckten Ruthenium-Film ca. 6 min dauerte. Auch bei der Anwesenheit von
Graphen war eine vollsta¨ndige Entfernung des Metallfilms mo¨glich. Mit XPS ließen sich
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keine Signale von Ruthenium mehr nachweisen, wie das entsprechende Spektrum in Abb.
6.2 zeigt. Das Kohlenstoffsignal war eine U¨berlagerung von Graphen und Verunreinigungen
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Abbildung 6.2: Raman-Spektren nach der nasschemischen Entfernung der einkristallinen
Ru(0001)-Filme unterhalb des Graphens. Als A¨tzreagenzien wurden NaOCl (rot) und verdu¨nntes
ACN mit Essigsa¨ure (schwarz) verwendet. Zum Vergleich ist das Raman-Spektrum eines sauberen
YSZ-Films gezeigt (blau). Zusa¨tzlich sind XP-Spektren (aufgenommen mit Al Kα-Strahlung) die-
ser Proben vom Bereich der Ru 3d- und C 1s-Signale gezeigt. Das Fehlen von Rutheniumsignalen
bedeutet eine vollsta¨ndige Entfernung des Ruthenium-Films.
Entscheidend fu¨r einen Erfolg des Prozesses ist die Qualita¨t des Graphens, welche nach
dem A¨tzen mittels Raman-Spektroskopie u¨berpru¨ft wurde. Bei der Verwendung von NaOCl
waren keine Signale von Graphen nachweisbar (rot in Abb. 6.2). Im Spektrum ist nur der
Untergrund der YSZ-Schicht sichtbar, wie ein Vergleich mit dem Raman-Spektrum eines
sauberen YSZ-Films zeigt (blau). Das Graphen wurde folglich von Natriumhypochlorit
angegriffen und aufgelo¨st. Dies erkla¨rt auch, warum kein Unterschied in der Reaktions-
geschwindigkeit auftrat, obwohl die Graphenschicht die Oberfla¨che passivieren sollte. [253]
Damit scheidet NaOCl als geeignetes A¨tzreagenz aus.
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Das Raman-Spektrum, welches nach dem A¨tzen mit verdu¨nntem ACN erhalten wurde
(schwarz in Abb. 6.2), zeigt gegenu¨ber dem Untergrund der YSZ-Schicht weitere Signale.
Die gemessenen Signale ko¨nnen den D- und G-Banden von Graphen zugeordnet wer-
den. Allerdings besaßen beide sehr große Halbwertsbreiten [FWHM(D) ∼ 105 cm−1 und
FWHM(G) ∼ 55 cm−1]. Im Gegensatz zu den charakteristischen Raman-Spektren von
Graphen fehlte hier zudem die 2D-Bande, welche bei ca. 2650 cm−1 zu erwarten gewesen
wa¨re. [169] Solche Spektren sind typisch fu¨r sehr defektreiches Graphen, welches zum Beispiel
bei Graphenoxid [254] oder nach Ionen-Beschuss mit hohen Dosen [255–257] vorliegt. Demnach
wurde das Graphen wa¨hrend des A¨tzvorganges vom ACN in erheblichem Maße angegriffen.
Dies steht im Widerspruch zu den Berichten in der Literatur, in welchen der Ruthenium-
Film unterhalb des Graphens mit ACN entfernt wurde und danach im Raman-Spektrum
nur eine schwache D-Bande erschien. [129] Die Gru¨nde fu¨r diesen Unterschied sind unklar,
zumal eine Bestimmung der Graphenqualita¨t mittels Raman-Spektroskopie nicht mo¨glich
war, solange das Graphen mit dem Metall in Kontakt stand (vgl. Kapitel 3.8 und Ref. [129]).
Anhand der Untersuchungen mit STM und LEED (vgl. Kapitel 5.1) war aber von einer
hohen Qualita¨t des gewachsenen Graphens vor dem A¨tzprozess auszugehen. Folglich fu¨hrte
das A¨tzreagenz ACN zu einer Bescha¨digung des Graphens.
Ein nasschemisches Auflo¨sen der Ru(0001)-Filme hatte sich als mo¨glich herausgestellt,
wenn starke Oxidationsmittel eingesetzt wurden. Allerdings kam es bei den getesteten
Reagenzien zu einer deutlichen Bescha¨digung des Graphens. Damit war die Syntheseroute
von Graphen u¨ber ein CVD-Wachstum auf einkristallinen Ru(0001)-Filmen, gefolgt von
einem nasschemischen A¨tzen, mit den hier getesteten Verfahren nicht mo¨glich. Allerdings
ga¨be es mit dem bubbling transfer (vgl. Kapitel A.4) eine Alternative zum nasschemischen
A¨tzen, mit dem das Graphen vom Ruthenium laut Literaturangaben abgelo¨st werden
kann. [80] Dieser Weg wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit nur fu¨r die Ir(111)- und
Ni(111)-Filme getestet, so dass noch keine Aussagen u¨ber die Anwendbarkeit bei den
Ru(0001)-Filmen mo¨glich war.
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6.2 Ablo¨sen des Graphens von Ir(111)-Filmen
Iridium za¨hlt zu den Platinmetallen und ist daher in kompakter Form sehr widerstandsfa¨hig
gegen Sa¨uren, weshalb ein A¨tzen nur mit sehr stark oxidierenden Reagenzien oder auf
elektrochemischem Weg mo¨glich ist. [141]
Es ist bekannt, dass Ko¨nigswasser pulverfo¨rmiges Iridium auflo¨sen kann. [141] Die hier
versuchte Anwendung auf die einkristallinen Ir(111)-Filme zeigte jedoch, dass diese selbst
gegenu¨ber kochendem Ko¨nigswasser stabil waren.∗ Der Grund war, dass wegen der Einkris-
tallinita¨t der Filme und der hohen Perfektion der Oberfla¨che nur sehr wenige Angriffspunkte
fu¨r die Auflo¨sung des Iridiums vorlagen und der Film somit reaktionstra¨ge war.
Da nasschemisches A¨tzen nicht mo¨glich war, wurde eine elektrochemische Entfernung
des Iridium-Films versucht. Angelehnt an das bekannte elektrochemische A¨tzen von STM-
Spitzen aus einer 90 : 10 Pt : Ir-Legierung [258] wurde folgende Vorschrift fu¨r die einkristalli-
nen Filme entwickelt: Das elektrochemische A¨tzen erfolgte durch eine Rechteckspannung
mit einer Frequenz von 200 Hz und einer Amplitude von 5,5 Vpp. Als Elektrolyt diente
eine Lo¨sung aus 4 M KSCN und 2 M KOH in Wasser. Als Gegenelektrode wurde ein
Iridium-Blech verwendet. Der Metallfilm wurde an einer Krokodilklemme befestigt und
etwa zur Ha¨lfte in die Lo¨sung getaucht. Eine erfolgreiche Entfernung des Iridiums ließ
sich leicht an einer Blaufa¨rbung des Films erkennen, wie schon im vorherigen Kapitel 6.1
beschrieben wurde. Typische Reaktionszeiten lagen bei 35 - 110 min. Diese Bedingungen
funktionierten sowohl fu¨r frische als auch fu¨r graphenbedeckte Ir(111)-Filme, wobei keine
Unterschiede in den Reaktionszeiten festzustellen waren.
Das Auflo¨sen der Ir(111)-Filme, auf denen eine Monolage Graphen gewachsen wurde,
wurde mit XPS u¨berpru¨ft. In Abb. 6.3 ist rot das Spektrum eines mit Graphen bedeckten
Ir(111)-Films vor der elektrochemischen Reaktion dargestellt. Neben dem C 1s-Signal des
Graphens und den intensiven Signalen von Iridium waren als Elemente noch Sauerstoff und
Tantal nachweisbar. Das Tantal-Signal stammte von der Halterung der Probe und erschien
wegen der großen Detektionsfla¨che des Spektrometers in den Spektren. Die Anwesenheit von
Sauerstoff kann durch den unvermeidbaren Luftkontakt beim Transfer des Ir(111)-Films in
die XPS-Kammer erkla¨rt werden.
Das Spektrum nach dem elektrochemischen A¨tzen eines graphenbedeckten Ir(111)-Films
ist in Abb. 6.3 (schwarz) gezeigt. Die Filmha¨lfte, die wa¨hrend des A¨tzens nicht in die
Lo¨sung getaucht wurde, wurde wa¨hrend der XPS-Messung mit einem Tantal-Blech verdeckt,
so dass nur der reagierte Teil der Probe spektroskopiert wurde. (Das intensivere Tantal-
Signal in diesem Spektrum stammte von dieser Abdeckung) Die erfolgreiche Auflo¨sung
des Iridiums war anhand einer deutlichen Abnahme der entsprechenden Signalintensita¨ten
erkennbar. Weiterhin war nach der Entfernung des Iridiums die YSZ-Unterlage messbar.
Dies a¨ußerte sich durch das Auftreten von Zirkonium- und Sauerstoff-Signalen. Wegen
der hohen Oberfla¨chensensitivita¨t von XPS ist die Messung der Zirkoniumsignale im
∗Auch starke Oxidationsmittel wie NaOCl und ACN fu¨hrten zu keiner Reaktion der Ir(111)-Filme.
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Abbildung 6.3: XP-Spektren, die das elektrochemische Auflo¨sen eines graphenbedeckten Ir(111)-
Films zeigen, aufgenommen mit Al Kα-Strahlung. Vor der Reaktion waren intensive Signale von
Iridium messbar (rot). Nach der elektrochemischen Behandlung waren diese deutlich schwa¨cher
und es waren die Zirkonium-Signale der YSZ-Unterlage zu erkennen. Die Tantal-Signale stammten
vom Probenaufbau, die N 1s- und S 2p-Signale vom Elektrolytbestandteil KSCN.
Einklang mit der Entfernung des Iridium-Films. Am immer noch erkennbaren Ir 4f-Signal
ist jedoch ersichtlich, dass eine vollsta¨ndige Entfernung des Iridiums nicht mo¨glich war.
Weiterhin waren Ru¨cksta¨nde der Elektrolytlo¨sung nachweisbar. Durch das verwendete
Thiocyanat erschienen zusa¨tzliche Signale von Stickstoff und Schwefel. Da die Signale von
Kalium mit den Ir 4d-Signalen zusammenfallen, ko¨nnen kleine Ru¨cksta¨nde an Kalium nicht
ausgeschlossen werden. Die Bindungsenergie des Zr 3d5/2-Signals betrug 183,6 eV und lag
damit deutlich u¨ber dem Literaturwert fu¨r YSZ mit 182,2 eV. [157] Dies la¨sst sich mit einer
Aufladung des Films wa¨hrend der Messung aufgrund der isolierenden YSZ-Schicht an der
Oberfla¨che erkla¨ren, da der leitende Metallfilm entfernt wurde. Allerdings bedeutet dies
auch, dass Graphen nicht als zusammenha¨ngender Film vorlag, oder dass das C 1s-Signal
in den Spektren nicht von Graphen kam.
Um festzustellen, ob die Probe noch mit Graphen bedeckt war, wurden Raman-Spektren
aufgenommen. Ein typisches Spektrum dieser Probe nach dem elektrochemischen A¨tzen
ist in Abb. 6.4 (schwarz) gezeigt. Zum Vergleich ist das Raman-Spektrum eines frischen
YSZ-Films dargestellt. Ein Vergleich der beiden Spektren zeigt, dass gegenu¨ber der YSZ-
Unterlage keine weiteren Signale messbar waren und zudem die charakteristischen Signale
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von Graphen fehlten (vgl. Kapitel 3.8). Offenbar war nach der Entfernung des Iridiums
kein Graphen mehr auf dem Film vorhanden. Dies la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass sich
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Abbildung 6.4: Raman-Spektrum eines mit Graphen bedeckten Ir(111)-Films nach elektroche-
mischem A¨tzen (schwarz). Das Spektrum ist fast identisch mit dem Referenzspektrum (blau)
eines frischen YSZ-Films. Es traten keine Graphen-Signale auf.
Iridium ist eines der reaktionstra¨gsten Metalle, was durch die einkristalline Qualita¨t
der (111)-Filme noch versta¨rkt wird. Dadurch war ein nasschemisches A¨tzen durch starke
Oxidationsmittel und Sa¨uren nicht mo¨glich. Auf elektrochemischem Weg konnten die
Ir(111)-Filme zwar aufgelo¨st werden, allerdings nur bei so harschen Bedingungen, dass das
Graphen diesen Schritt nicht u¨berlebte. Daher konnte die Syntheseroute von Graphen u¨ber
ein Auflo¨sen des Iridiums bisher nicht erfolgreich durchgefu¨hrt werden. In der Literatur
beschriebene Alternativen dazu sind die Entkopplung des Graphens vom Ir(111)-Substrat
durch Interkalation von Br2 und anschließende mechanische Exfolierung
[259] oder der
bubbling transfer. [79,260]
In der vorliegenden Arbeit wurde der bubbling transfer von Michael Weinl getestet, was
im Anhang A.4 vorgestellt wird. Dabei zeigte sich, dass durch CVD gewachsenes Graphen
von den Ir(111)-Filmen abgelo¨st werden konnte. Die Charakterisierung des erhaltenen
Graphens mittels Raman-Spektroskopie ergab, dass eine Monolage Graphen erhalten wurde,
was sich mit den UHV-Untersuchungen deckt (vgl. 5.2). Allerdings enthielt das Graphen
Defekte, wie die messbare D-Bande in den Raman-Spektren zeigte. (Abb. A.8)
Damit war der Transfer von CVD-Graphen von den einkristallinen Ir(111)-Filmen auf
eine isolierende Unterlage mo¨glich. Allerdings sind weitere Experimente notwendig, um die
Qualita¨t des Graphens zu verbessern.
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6.3 Das Mond-Verfahren zur Abtragung von Nickel
Im Vergleich zu Iridium und Ruthenium ist Nickel unedel und entsprechend reaktions-
freudiger. [141] Bereits verdu¨nnte Salzsa¨ure [261,262] oder verdu¨nnte Salpetersa¨ure [263] sind
ausreichend starke Sa¨uren, um Nickel aufzulo¨sen. Graphenbedeckte Nickel-Proben wurden
in fru¨heren Arbeiten typischerweise mit Lo¨sungen von FeCl3 bzw. Fe(NO3)3 gea¨tzt.
[264]
In dieser Arbeit wurde ein komplett neues Verfahren zur Entfernung von Nickel ein-
gefu¨hrt und getestet. [184] Es basiert auf einer reinen Gasphasenreaktion. Der Einsatz von
Lo¨sungsmitteln und unterstu¨tzenden Polymer-Schichten mit den damit einhergehenden
Problemen [72] wurde somit vermieden. Ein weiterer Vorteil war, dass das Graphen nach der
Entfernung des Nickel-Films direkt auf der isolierenden YSZ-Schicht lag. Zusammen mit
dem Si(111)-Wafer ist dies bereits der prinzipiell richtige Aufbau fu¨r einen bottom-gate-
Transistor. Ein zusa¨tzlicher Transfer des Graphens wu¨rde daher nicht mehr beno¨tigt werden.
Als Gasphasenreaktion zur Entfernung des Nickels wurde eine chemische Transportreak-
tion getestet. Prinzipiell reagiert bei einer chemischen Transportreaktion ein Feststoff mit
einem gasfo¨rmigen Reaktionspartner zu einer flu¨chtigen Verbindung, die sich an einer ande-
ren Stelle im Reaktionsraum unter Umkehrung der Bildungsreaktion wieder zersetzt. [265] In
der Summe wird der Transport eines Feststoffs durch die Gasphase erreicht. Bereits 1890
beschrieb Ludwig Mond eine Transportreaktion von Nickel durch Kohlenstoffmonoxid. [138]
Nach seinem Entdecker wird die Reaktion Mond-Prozess genannt. Heutzutage wird dieser
Prozess im großtechnischen Maßstab angewendet, um Nickel aufzureinigen. [266]
Nickel reagiert dabei unter milden Bedingungen mit Kohlenmonoxid zu gasfo¨rmigem
Nickeltetracarbonyl Ni(CO)4:
Ni(s) + 4 CO(g)
75− 80 ◦C−−−−−−⇀↽ −≥ 180 ◦C Ni(CO)4(g) (6.1)
Diese Reaktion ist mit ∆RH
	 = −162 kJ
mol
exotherm. [141] Aus diesem Grund erfolgt die
Bildung des gasfo¨rmigen Nickeltetracarbonyl-Komplexes bei niedrigen Temperaturen (ca.
75 - 80 ◦C), wa¨hrend die Ru¨ckreaktion, also die Zersetzung des Ni(CO)4 zu metallischem
Nickel, bei ho¨heren Temperaturen (≥ 180 ◦C) abla¨uft. Beim Anlegen eines Temperaturgra-
dienten erfolgt damit ein Transport von Nickel vom Bereich der niedrigen Temperatur zum
Bereich der ho¨heren Temperatur.
Die Abha¨ngigkeit der Kinetik der Carbonyl-Bildung von der Temperatur ist vergleichs-
weise kompliziert. [267] Bei niedrigen Temperaturen kann das Reaktionsverhalten mit dem
Arrhenius-Gesetz beschrieben werden, aus dem eine Aktivierungsenergie von 54± 32 kJ
mol
abgeleitet wurde. [268–272] Bei ho¨heren Temperaturen sinkt die Umsatzrate wieder, weil die
Bedeckung an CO abnimmt. [272,273] Fu¨r typische Dru¨cke von 1 - 4 bar liegt die Temperatur
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fu¨r eine maximale Reaktionsgeschwindigkeit im Bereich von 75 - 80 ◦C. [141,267,273,274] Aller-
dings wurden in der Literatur auch ho¨here Temperaturen fu¨r optimale Bildungsbedingungen
von Ni(CO)4(g) bei ca. 100
◦C [275] oder ca. 120 ◦C [268,272,273] genannt.
Zusa¨tzlich zeigt die Reaktion eine starke Druckabha¨ngigkeit. [267] Die minimalen Dru¨cke,
bei denen noch Umsatz beobachtet worden war, liegen im Bereich von 0,01 - 10 mbar. [273,275,276]
Mit steigendem Druck steigt die Reaktionsgeschwindigkeit deutlich an, so dass die Reaktion
bei Dru¨cken von ≥ 1 bar gut abla¨uft. [267]
Wa¨hrend Sauerstoff die Reaktion inhibiert, wird sie durch die Anwesenheit von Schwe-
fel katalysiert. [271,272] Weitere mo¨gliche Katalysatoren fu¨r die Reaktion sind Ammoniak,
Quecksilber, Selen und Tellur. [266] Die Zugabe von Schwefel erfolgt in der Regel in Form
von Schwefelwasserstoff. [266,269,271,272,277,278] Aber auch die Verwendung von Carbonylsul-
fid, [266] Schwefeldioxid, [266] Natriumsulfid [279] oder Metallsulfiden [278] sind mo¨glich. Fu¨r die
katalytische Wirkung von Sulfiden werden drei Mechanismen diskutiert. Zum einen heben
Sulfide die inhibierende Wirkung von Sauerstoff auf die Bildung von Ni(CO)4 auf.
[271] Zum
anderen kann die Katalyse u¨ber die Bildung des Nickelsulfids NiS ablaufen: [277]
Ni(s) + H2S(g) −−→ NiS(s) + H2(g) (6.2)
NiS(s) + 5 CO(g) −−→ Ni(CO)4(g) + COS(g) (6.3)
Ni(s) + COS(g) −−→ NiS(s) + CO(g) (6.4)
COS(g) + H2O(g) −−→ CO2(g) + H2S(g) (6.5)
Hierbei reagiert Nickel mit Schwefelwasserstoff H2S zu Nickelsulfid NiS (Gl. 6.2). Dieses
kann von Kohlenstoffmonoxid CO unter Bildung von Nickeltetracarbonyl Ni(CO)4 und
Carbonylsulfid COS angegriffen werden (Gl. 6.3). COS kann anschließend direkt mit Nickel
reagieren und erneut NiS bilden (Gl. 6.4) oder mit Feuchtigkeitsspuren H2S regenerieren
(Gl. 6.5). [277] Die These eines intermedia¨r gebildeten NiS aus Nickel und H2S, das leichter
von CO angegriffen werden kann, wird dadurch besta¨tigt, dass Nickelsulfid in alkalischer
Lo¨sung bei Raumtemperatur und 1 bar CO zum Ni(CO)4-Komplex reagieren kann:
[280]
NiS + 5 CO + 4 OH− −−→ Ni(CO)4 + CO32− + S2− + 2 H2O (6.6)
Eine andere in der Literatur diskutierte Erkla¨rung fu¨r den Einfluss von Schwefel ist, dass
adsorbierte Sulfide eine irreversible Chemisorption von CO sowie eine CO-Disproportionie-
rung† verhindern, die ansonsten die Oberfla¨che blockieren wu¨rde. [272] Ohne Zugabe von
Sulfiden wurde mittels XPS nach einer Behandlung mit CO Kohlenstoff und Sauerstoff
auf dem Nickel nachgewiesen. Diese Signale wurden dabei einerseits adsorbiertem CO und
andererseits carbidischem Kohlenstoff zugeordnet. Die Anreicherung von carbidischem
Kohlenstoff entstand dabei durch die Disproportionierung von CO. Im Unterschied dazu
†Die Disproportionierung in C + CO2 ist gleichbedeutend mit einer CO-Dissoziation, wobei das
Sauerstoffatom anschließend mit einem weiteren CO zu CO2 reagiert.
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ließ sich bei Anwesenheit von Schwefel weder Kohlenstoff noch Sauerstoff auf der Oberfla¨che
nachweisen. Fu¨r diesen Effekt war bereits eine Bedeckung von 0,15 ML‡ an sulfidischem
Schwefel ausreichend. Die Reaktionsgeschwindigkeit wurde dabei durch das Sulfid um mehr





. Selbst bei einer Entfernung von ca. 200 Lagen Nickel konnte dabei keine
Abnahme der Schwefelbedeckung im XPS beobachtet werden.§
Wa¨hrend die Transportreaktion in der Regel an polykristallinen Nickel-Proben unter-
sucht wurde, wurde in einigen Arbeiten die Bildung von Ni(CO)4, ausgehend von Nickel-
Einkristallen, betrachtet. [268,272,281] Dabei zeigte sich, dass die (111)-Fla¨che gegenu¨ber CO
reaktiver ist als die (100)- und (110)-Fla¨chen. [281] Unter Reaktionsbedingungen konnte
zudem eine Facettierung der (100)- und (110)-Fla¨chen zu (111)-Fla¨chen beobachtet wer-
den, wa¨hrend ein (111)-Kristall im SEM keine Vera¨nderungen zeigte. [268] Im STM konnte
in situ die Abtragung von Nickel durch Kohlenstoffmonoxid beobachtet werden, die an
Stufenkanten begann und terrassenweise erfolgte.
Die Verwendung dieses Verfahrens zur gezielten Abtragung von Nickel, insbesondere
fu¨r einen Transfer von Graphen, wurde bisher nicht beschrieben. Entsprechend ist auch
die Fragestellung nach einer vollsta¨ndigen Entfernung des Nickels bisher nicht behandelt
worden.
6.3.1 Gasphasenreaktion an unbedeckten Ni(111)-Filmen
Um das Mond-Verfahren auf die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten einkristallinen
Nickel-Filme zu u¨bertragen, wurden zuna¨chst Experimente an unbedeckten Ni(111)-Filmen
durchgefu¨hrt und dabei die Versuchsparameter optimiert. Die genaue Versuchsdurchfu¨hrung
ist in Kapitel 2.5 beschrieben.
Ohne die Anwesenheit eines sulfidischen Katalysators war ein Transport von Nickel aus
den einkristallinen Filmen nicht mo¨glich. So konnte selbst nach sehr langen Reaktionzeiten
von bis zu ca. 200 Stunden keine sichtbare Reaktion beobachtet werden. Auch der Einsatz
von elementarem Schwefel¶ fu¨hrte nicht zur Abtragung von Nickel.
Unter Zugabe von sulfidischen Schwefelspezies waren dagegen bereits nach wenigen
Stunden Vera¨nderungen an den Filmen zu beobachten. Dabei verschwand der metallische
Glanz der Filme (vgl. Abb. 6.5 links), und die Filme fa¨rbten sich blau (vgl. Abb. 6.5
rechts). Dies wurde durch eine Lichtinterferenz an der du¨nnen YSZ-Schicht verursacht und
zeigte somit eine Entfernung der Nickel-Schicht an. Weiterhin wurde bei erfolgreichem
‡ Eine Sa¨ttigung wurde bei einer Bedeckung von 0,5 ML erreicht.
§Der Schwefel wurde auf der Oberfla¨che durch eine einmalige Dosierung von H2S vor der Reaktion
aufgebaut.
¶ Es wurden dazu 19 mg Schwefel-Pulver eingewogen und statt dem Na2S am Ende der Ampulle
platziert.
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Transport des Nickels am Ende der Ampulle ein Metallspiegel beobachtet (vgl. Abb. 2.4),
der durch die Abscheidung von Nickel entstand. Die Reaktion erfolgte dabei sowohl unter
Verwendung von festem Na2S × n H2O als auch von gasfo¨rmigem H2S. Allerdings ist es
bei Verwendung von festem Na2S × n H2O wichtig, dass dieses nicht in direkten Kontakt
mit dem Nickel-Film kommt, da sich sonst unreaktive Spezies bilden (siehe Anhang A.5).
Abbildung 6.5: Fotografien eines frischen Ni(111)-Films und eines Films nach dem Mond-
Prozess. [184]
6.3.1.1 Charakterisierung der abgetragenen Filme
Eine Untersuchung der Filme nach dem Mond-Prozess erfolgte mit XPS. Repra¨sentative
Spektren sind in Abb. 6.6a) dargestellt. In schwarz ist das Spektrum eines durch Ar+-
Sputtern gereinigten Ni(111)-Films gezeigt. Das Detail-Spektrum des Ni 2p3/2-Signals ist
in Abb. 6.6b) gezeigt. Die Signalform sowie dessen Bindungsenergie von 852,2 eV zeigten
das Vorliegen von elementarem Nickel an. [282]
Nach dem Mond-Prozess nahmen die Intensita¨ten der Nickel-Signale deutlich ab, wie
das U¨bersichtsspektrum (blau) in Abb. 6.6a) zeigt. Zusa¨tzlich waren deutliche Signale von
Sauerstoff und Zirkonium messbar, welche den Hauptbestandteil der YSZ-Schicht bilden.
Im entsprechenden Detailspektrum [Abb. 6.6d)] lassen sich außerdem noch kleine Mengen
von Schwefel und Yttrium nachweisen. Yttrium ist ebenfalls Bestandteil der YSZ-Schicht.
Der Schwefel stammt vom eingesetzten sulfidischen Katalysator. Im Detailspektrum des
Ni 2p3/2-Signals in Abb. 6.6c) zeigt sich jedoch, dass das Nickel nicht vollsta¨ndig entfernt
wurde.
Die deutliche Abnahme der Intensita¨t der Nickel-Signale und das Auftreten der Signale
der YSZ-Schicht bedeuten aufgrund der Oberfla¨chensensitivita¨t des XPS, dass ein Großteil
des Nickel-Films entfernt wurde. Außerdem war die Bindungsenergie des Zr 3d5/2-Signals
183,55 eV um 1,35 eV gegenu¨ber dem Literaturwert von YSZ (182,2 eV [157]) verschoben. Dies
bedeutet, dass sich die isolierende YSZ-Schicht wa¨hrend der XPS-Messung auflud, was nur
passieren kann, wenn daru¨ber kein zusammenha¨ngender Nickel-Film mehr vorliegt. Fu¨r die
weitere Diskussion wurden die um die Aufladung von 1,35 eV korrigierten Bindungsenergien
betrachtet. Die O 1s-Signale mit Bindungsenergien von 529,9 eV und 531,7 eV sowie
das Y 3d5/2-Signal mit einer Bindungsenergie von 156,9 eV lassen sich ebenfalls dem
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Abbildung 6.6: XP-Spektren, gemessen mit Mg Kα-Strahlung, eines durch Sputtern gereinig-
ten Nickel-Films (schwarz) und nach erfolgreicher Reaktion im Mond-Verfahren (blau). [184] a)
U¨bersichtsspektren. b) Detailspektrum des Ni 2p3/2-Signals eines gereinigten Films. c) Detailspek-
trum des Ni 2p3/2-Signals nach dem Mond-Prozess. d) Detailspektren von S 2p und Y 3d nach der
Reaktion. Die Reaktionsdauer betrug 18,5 Stunden unter Verwendung von 19 mg Na2S × n H2O
als Katalysator.
YSZ zuordnen. [157] Der Schwefel lag in sulfidischer Form vor, wie die Bindungsenergie
des S 2p3/2-Signals mit einem Wert von 161,6 eV anzeigt.
[283] Das nach der Reaktion
verbliebene Ni 2p3/2-Signal bestand aus drei Komponenten mit Bindungsenergien von
852,9 eV, 855,5 eV und 860,8 eV. Erstere la¨sst sich Nickelsulfid zuordnen, [283] wa¨hrend
die 855,5 eV-Komponente zusammen mit dem shake-up-Signal bei ca. 861 eV NiO bzw.
Ni(OH)2 entspricht.
[282]
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Eine Quantifizierung der XPS-Messung lieferte unter Vernachla¨ssigung der geringen
Yttrium-Menge eine Zusammensetzung der Oxid-Schicht von ZrO2,31. Der gegenu¨ber dem
Erwartungswert ZrO2 leicht zu hohe Sauerstoffanteil la¨sst sich durch zusa¨tzlichen Ober-
fla¨chen-Sauerstoff durch den Luftkontakt der Probe erkla¨ren. Das Verha¨ltnis von Nickel zu
Schwefel betrug 1 : 0,74, so dass ein (nicht sto¨chiometrisches) Nickelsulfid angenommen
werden kann. Eine Tiefenprofilierung (siehe Anhang A.6) der nach dem Mond-Verfahren
erhaltenen Filme zeigte, dass dieses in Form dreidimensionaler Nickelsulfid-Partikel vorlag
und einen Teil der YSZ-Schicht bedeckte. Der Anteil der unbedeckten YSZ-Schicht wurde
aus den XPS-Signalen mit Hilfe von Gl. 3.10 zu 86,0% bestimmt.
Um die XPS-Daten richtig interpretieren zu ko¨nnen, muss der Einfluss des unvermeidbaren
Luftkontakts der Filme zwischen dem Ende der Reaktion und dem Transfer in die XPS-
Kammer bekannt sein. Die Dauer des Luftkontakts betrug je nach Probe wenige Minuten
bis zu wenigen Tagen. Um den Effekt des Luftkontakts zu bestimmen, wurde eine Probe
nach erfolgreicher Reaktion im Mond-Prozess mit so kurzem Luftkontakt wie mo¨glich mit
XPS untersucht. Anschließend wurde die Probe ca. fu¨nf Monate an Luft gelagert und
nochmals die Oberfla¨chenzusammensetzung mittels XPS bestimmt. Die aufgenommenen
Spektren sind in Abb. 6.7 gezeigt.
Bei einem Vergleich der gezeigten Spektren fa¨llt auf, dass durch den langen Luftkontakt
die Signalintensita¨ten der Probenbestandteile Nickel, Zirkonium und Schwefel deutlich
abnahmen. Im Gegensatz dazu stiegen die Anteile an Kohlenstoff und Sauerstoff. Dies
la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass sich durch den Luftkontakt die beiden letztgenannten
Elemente auf der Probe abschieden und aufgrund der Oberfla¨chensensitivita¨t von XPS die
u¨brigen Signale geda¨mpft gemessen wurden. Weiterhin war eine deutliche Vera¨nderung der
Form des Ni 2p3/2-Signals zu beobachten. Direkt nach der Reaktion bestand das Signal aus
einem scharfen Peak bei 852,5 eV und konnte damit Nickelsulfid zugeordnet werden. [283]
Nach dem Luftkontakt hatte die sulfidische Komponente nur noch einen untergeordneten
Anteil am Ni 2p3/2-Signal. Stattdessen erschien die Hauptkomponente bei 855,6 eV, was
charakteristisch fu¨r NiO bzw. Ni(OH)2 ist.
[282] Dieses entstand offensichtlich aus dem
Nickelsulfid durch Reaktion mit Sauerstoff oder Wasser.
Insgesamt bedeutet diese Messung fu¨r die Auswertung der Nickelsignale, dass das Nickel
direkt nach der Reaktion als Nickelsulfid vorlag und die oxidischen Phasen NiO bzw.
Ni(OH)2 erst durch einen nachtra¨glichen Luftkontakt gebildet wurden. Obwohl sich die
absoluten Intensita¨ten vera¨nderten, blieb das Verha¨ltnis von Nickel zu Schwefel jedoch
konstant. Auch die Bestimmung des Reaktionsfortschritts u¨ber den Anteil der freien Fla¨che
an YSZ blieb unvera¨ndert. Eine Verfa¨lschung der Quantifizierung durch einen Luftkontakt
der Proben kann somit ausgeschlossen werden.
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Abbildung 6.7: XP-Spektren gemessen mit Mg Kα-Strahlung derselben Probe, einmal direkt
nach dem Mond-Prozess (rote Kurve) und nach anschließendem Luftkontakt von ca. 5 Monaten
(blaue Kurve).
Die abreagierten Ni(111)-Filme wurden zusa¨tzlich mittels SEM untersucht (Abb. 6.8).
In Abb. 6.8a) lassen sich deutlich helle Punkte erkennen, was bedeutet, dass auf dem Film
noch kleine Partikel vorhanden waren. Dies besta¨tigte die Ergebnisse der gezeigten Sputter -
Serie (vgl. Anhang A.6). Eine Elementanalyse mittels EDX ist in Abb. 6.8b) (schwarze
Kurve) gezeigt. Zum Vergleich ist ein EDX-Spektrum eines intakten Ni(111)-Films gezeigt
(rot). Auf den reagierten Nickel-Filmen waren mit Silizium, Zirkonium und Sauerstoff
nur die Signale der Unterlage zu sehen. Nickel und Schwefel waren nicht nachweisbar.
Dies deckt sich mit der Tatsache, dass das Nickel fast vollsta¨ndig entfernt wurde. Die
Nickelsulfid-Partikel waren hierbei zu klein, um im EDX nachgewiesen zu werden. Die
Gro¨ße der Nickelsulfid-Partikel ließ sich im Mittel mit einem Durchmesser von ca. 36 nm
angeben, was sich mit der Tiefenprofilierung mittels XPS deckt (vgl. Anhang A.6).




















 Vergleich: intakter Ni(111)-Film
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a) b)
Abbildung 6.8: a) SEM-Bild eines Nickel-Films nach dem Mond-Verfahren, aufgenommen mit
einer Beschleunigungsspannung von 5 kV. Auf der abreagierten Fla¨che waren noch Ru¨cksta¨nde in
Form heller Partikel zu erkennen. b) EDX-Spektrum dieser Stelle (schwarze Kurve), aufgenommen
mit 15 keV. Es waren nur die Signale der YSZ/Si(111)-Unterlage nachweisbar. Zum Vergleich ist
zusa¨tzlich ein EDX-Spektrum eines frischen Nickel-Films gezeigt (rote Kurve). Die Probe wurde
nach 18,5 h Reaktionsdauer und der Verwendung von 19 mg Na2S × n H2O als Katalysator
erhalten.
6.3.1.2 Abha¨ngigkeit von der Reaktionsdauer
Fu¨r eine Untersuchung des Reaktionsverlaufs war es wichtig, den Zustand der Filme
nach unterschiedlichen Reaktionszeiten zu kennen. Dazu wurden mehrere Ansa¨tze unter
a¨hnlichen Bedingungen durchgefu¨hrt, nach unterschiedlichen Zeiten abgebrochen und
mittels XPS untersucht. Die entsprechenden XP-Spektren der Ni 2p3/2-, Zr 3d-, S 2p- und
Y 3d-Signale sind in Abb. 6.9 gezeigt. Eine Quantifizierung der XPS-Messungen ist in
Tabelle 6.2 gegeben.
Tabelle 6.2: Quantifizierung der in Abb. 6.9 gezeigten XP-Spektren. Angegeben ist in
Abha¨ngigkeit von der Reaktionsdauer das Verha¨ltnis von Nickel zu Schwefel und der Anteil
freier YSZ-Fla¨che. Zudem ist die Aufladung der Proben wa¨hrend der XPS-Messung aufgefu¨hrt.
Reaktionsdauer [h] NiSx freie YSZ-Fla¨che [%] Aufladung [eV]
793 0,30 83,1 1,28
117 1,05 81,9 1,45
18 0,43 86,0 1,35
5 - 0 -
2,5 - 0 -
Bei der Betrachtung der Ni 2p3/2-Signale fiel auf, dass unabha¨ngig von der Reakti-
onsdauer immer Nickel auf den Filmen nachweisbar war. Auch nach einer sehr langen
Reaktionszeit von knapp 800 Stunden war die Reaktion nicht vollsta¨ndig abgelaufen. Bei
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Abbildung 6.9: XP-Spektren nach unterschiedlichen Reaktionszeiten im Mond-Verfahren: tu¨rkis:
2,5 h; blau: 5 h; gru¨n: 18 h; rot: 117 h; schwarz: 793 h. Gezeigt sind die Bereiche der Ni 2p3/2-
(links), Zr 3d- (Mitte), S 2p- und Y 3d-Signale (rechts). Die Spektren wurden mit Mg Kα-Strahlung
aufgenommen. In allen Ansa¨tzen wurden 19 - 20 mg Na2S × n H2O als Katalysator eingesetzt.
kurzen Reaktionszeiten von 2,5 h und 5 h war durch das Fehlen der Zr 3d-Signale im
XPS kein Reaktionsfortschritt zu beobachten. Nach 18 h wurden erstmals Zirkonium-
und Yttrium-Signale beobachtet. Dies zeigte den erfolgreichen Transport von Nickel an,
und der Reaktionsfortschritt wurde durch den Anteil freier YSZ-Fla¨chen von ca. 80%
bestimmt. Entsprechend luden sich die Filme wa¨hrend der XPS-Messung auf. Zwischen den
Reaktionszeiten von 18 h und 793 h waren keine signifikanten Unterschiede in der Menge
der freien YSZ-Fla¨che vorhanden. Dies bedeutet, dass es ab einem bestimmten Punkt zum
Abbruch der Reaktion kam.
Bemerkenswert war vor allem das Verhalten des S 2p-Signals. Nach erfolgreicher Reaktion
war eine deutliche Menge an Sulfid auf der Probe nachweisbar. Dagegen war bei den
Versuchen mit kurzer Reaktionsdauer kein Schwefel auf den Filmen nachweisbar. Die
anfa¨ngliche Abwesenheit von Schwefel war insofern erstaunlich, da Schwefelwasserstoff fu¨r
seine korrosiven Eigenschaften bekannt ist und eigentlich sofort mit dem Nickel reagieren
sollte. [284] Ein mo¨glicher Grund dafu¨r ist, dass die oxidischen Nickel-Phasen die Oberfla¨che
blockieren und so die Adsorption von H2S unterbinden. Auch die Reaktion von H2S mit
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dem Sauerstoff oxidischer Nickel-Phasen (z.B. zu SO2) erscheint mo¨glich. Unterstu¨tzend
dazu wurde in sehr wenigen Fa¨llen Sulfat im XPS nachgewiesen. Die Entfernung der
oxidischen Nickel-Phasen wa¨re eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r die Wirkung von Sulfiden im
Mond-Prozess.
Das Verhalten der Signale im XPS deckte sich zudem mit dem optischen Verlauf der
Reaktion. So waren zuna¨chst optisch keinerlei Vera¨nderungen an den Proben zu erkennen.
Dann reagierten sie schnell und homogen ab. Dabei ließ sich keine Reaktionsfront erkennen.
Passend dazu wurde in der Literatur ebenfalls die gleichma¨ßige Reaktion der (111)-Fla¨che
von Nickel beobachtet. [268]
6.3.1.3 Reinheit der Ni(111)-Oberfla¨che
Die Reinheit der Oberfla¨che der Nickel-Filme ist ein weiterer Faktor, der bei der Durchfu¨h-
rung des Mond-Verfahrens beachtet werden musste. Um diesen Einfluss zu visualisieren,
wurde mit einem photolithographischen Verfahren∗∗ eine Kupfer-Maske hergestellt. Diese
Maske wurde wa¨hrend der Reinigung eines Nickel-Films durch Ar+-Sputtern u¨ber der
Probe positioniert. Dadurch erfolgte die Probenreinigung nur in den Bereichen, die nicht
durch die Kupfer-Maske verdeckt waren.
200 µm
a) b)
Abbildung 6.10: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Ausschnitts der Sputter -Maske, die
wa¨hrend der Reinigung durch Ar+-Sputtern u¨ber dem Film montiert wurde. b) Lichtmikrosko-
pische Aufnahme des gleichen Bereichs auf der Probe nach dem Mond-Verfahren (Katalysator:
19,5 mg Na2S × n H2O, 41 h Reaktionszeit).
Der anschließend erfolgte Transport von Nickel u¨ber den Mond-Prozess wurde nach
41 Stunden abgebrochen. Nur die Bereiche, die wa¨hrend des Sputter -Prozesses nicht
durch die Maske verdeckt waren, wiesen die fu¨r eine erfolgreiche Reaktion typische blaue
∗∗Dabei wurde auf eine Kupfer-Folie ein Positiv-Photolack aufgetragen. U¨ber eine auf Klarsichtfolie
gedruckte Maske wurde dieser beleuchtet. Die belichteten Bereiche des Fotolacks wurden durch eine
Entwicklerlo¨sung wieder aufgelo¨st. Anschließend wurde die Kupferfolie mit einer FeCl3-Lo¨sung gea¨tzt,
bis die Struktur der Maske als Lo¨cher in der Kupferfolie sichtbar war. Der restliche Fotolack wurde
anschließend mit Aceton entfernt. Die Herstellung der Kupfermaske erfolgte durch Ju¨rgen Kraus.
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Farbe auf. Die gute U¨bereinstimmung der reagierten Bereiche mit der Maske wurde durch
Lichtmikroskopie-Bilder der Maske [Abb. 6.10a)] und der Probe [Abb. 6.10b)] besta¨tigt.
Eine sichtbare Reaktion erfolgte offensichtlich nur in den Bereichen, in denen die Oberfla¨che
durch Sputtern gereinigt wurde.
Erkla¨ren la¨sst sich dies durch eine oberfla¨chliche Oxidation des Nickels durch Luftsauer-
stoff, sowie durch die Abscheidung von Kohlenstoff durch den Luftkontakt (vgl. Abb. 6.7).
Dies fu¨hrte zur Blockierung der Oberfla¨che und damit zu einer deutlichen Verringerung der
Reaktionsgeschwindigkeit im Mond-Prozess. [272] Die Reinigung der Probe durch Sputtern
entfernte diese Verunreinigungen und hinterließ metallisches Nickel [vgl. Abb. 6.6a)]. An
diesem erfolgte die Reaktion zu Ni(CO)4 deutlich schneller. Aus diesem Grund sollte der
Luftkontakt zwischen der Reinigung der Filme und dem Befu¨llen der Ampulle so weit wie
mo¨glich minimiert bzw. komplett vermieden werden.
Ein weiterer Effekt der Reinigung durch Ar+-Sputtern bestand in der leichten Aufrauung
des Nickel-Films, was in einer ho¨heren Zahl an aktiven Zentren und damit einer ho¨heren
Reaktionsgeschwindigkeit resultierte. [285]
Da die Filme wa¨hrend des Reinigungsschrittes durch Sputtern mit Hilfe von Tantal-
Laschen am Probenhalter befestigt waren (vgl. Kapitel 2.3 und Abb. 2.3), waren die
entsprechenden Bereiche verdeckt und wurden nicht gereinigt. Diese reagierten aufgrund
der beschriebenen Abha¨ngigkeit der Reaktionsgeschwindigkeit langsamer und blieben oft als
metallische Bereiche zuru¨ck, wa¨hrend der Rest des Films homogen reagierte. Im Folgenden
werden Artefakte, die auf diese Weise entstanden sind, als Sputter -Laschen bezeichnet.
6.3.1.4 Einfluss der H2S-Menge
Beim Einsatz von gasfo¨rmigem H2S als Katalysator wurde erwartet, dass dessen Partialdruck
eine entscheidende Gro¨ße fu¨r den Ablauf der Reaktion ist. Um diesen Einfluss zu bestimmen,
wurde der Mond-Prozess mit unterschiedlichen H2S-Partialdru¨cken durchgefu¨hrt. Die Fotos
der Filme nach entsprechenden Ansa¨tzen sind in Abb. 6.11 gezeigt.
Bei einem geringen H2S-Partialdruck von ca. 0,4 mbar lief die Reaktion nicht vollsta¨ndig
ab. Neben den Sputter -Laschen oben links und unten rechts war die Fla¨che nicht homogen
blau. Es waren immer noch sichtbare Ru¨cksta¨nde von Nickel vorhanden. Bei einem Wert
von pH2S = 1,6 mbar war die Probe optisch vergleichbar mit den Ansa¨tzen, bei denen
festes Na2S als Katalysator eingesetzt wurde. So war die ganze Fla¨che des Films blau,
und es wurden, abgesehen von der Sputter -Lasche, optisch keine Ru¨cksta¨nde an Nickel
nachgewiesen. Im Gegensatz dazu sah der Film bei hohen Mengen an Schwefelwasserstoff
(9,9 mbar) deutlich anders aus und zeigte eine Goldfa¨rbung der Fla¨che. Zudem war die
Oberfla¨che nicht mehr glatt, sondern wies eine Wellung auf. U¨berraschend war auch das
Verhalten der Sputter -Laschen, die oben rechts und unten links zu sehen sind. Diese zeigten
die typische blaue Farbe der YSZ-Unterlage, wie der angepasste Kontrast zeigt.
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pH2S = 0,4 mbar pH2S = 1,6 mbar pH2S = 9,9 mbar
Abbildung 6.11: Fotografien von Nickel-Filmen nach dem Mond-Verfahren bei der Verwendung
von unterschiedlichen Mengen H2S als Katalysator. Die Reaktionszeiten betrugen von links nach
rechts 170 h, 24 h und 63,7 h. Die Reaktion bei pH2S = 0,4 mbar erfolgte im CO-U¨berdruck und
mit Wasserzugabe, wa¨hrend die anderen Reaktionen im Unterdruck und ohne Wasserzugabe
stattfanden.
Um dieses Verhalten zu erkla¨ren, wurden die erhaltenen Filme mit XPS untersucht.
Die entsprechenden Spektren sind in Abb. 6.12 gezeigt. Auf allen drei Proben war noch
Nickel vorhanden.†† Bei dem niedrigen H2S-Partialdruck von 0,4 mbar war kein Schwefel
nachweisbar. Entsprechend fehlte beim Ni 2p3/2-Signal auch die sulfidische Komponente
bei ca. 853 eV. Dies legt nahe, dass es eine Nebenreaktion im Reaktionsrohr gab, die den
Schwefel verbrauchte, so dass dieser nicht mehr fu¨r die Reaktion mit dem Nickel-Film
zur Verfu¨gung stand. Eine Mo¨glichkeit dafu¨r ist die Reaktion des Sulfids mit Resten von
Sauerstoff.
Bei der mittleren Menge an H2S von 1,6 mbar waren die Spektren vergleichbar zu den
bereits gezeigten Spektren nach der Reaktion mit festem Na2S (vgl. Abb. 6.6) und zeigten
die Signale von Nickel, Zirkonium und Schwefel. Es blieben Nickelsulfid-Partikel zuru¨ck,
die eine Zusammensetzung von NiS0,88 besaßen und ca. 37% der YSZ-Fla¨che bedeckten.
Die unter Zugabe von 9,9 mbar H2S reagierte Probe zeigte im XPS keine Signale der
YSZ-Unterlage. Daher kann keine signifikante Menge von Nickel abgetragen worden sein.
Das Verha¨ltnis von Nickel zu Schwefel von 1:1,32 bedeutet das Vorliegen eines Volumen-
Nickelsulfids.
Die Goldfa¨rbung der Filme la¨sst sich durch die Bildung eines Volumen-Nickelsulfids er-
kla¨ren, welches auftrat, sobald zu große Mengen H2S dazugegeben wurden. Dabei reagierte
das H2S zuna¨chst mit der gereinigten und damit reaktiven Nickel-Fla¨che. Im Bereich der
Sputter -Laschen erfolgte die Reaktion deutlich langsamer (vgl. Kapitel 6.3.1.3), weshalb
es an diesen Stellen nicht zu der Bildung eines Volumen-Nickelsulfids kam, sondern ein
erfolgreicher Transport von Nickel mo¨glich war. Dies bedeutet, dass die Ausbildung eines
†† Fu¨r die XPS-Messung wurden die gleichen Tantal-Laschen wie fu¨r die Reinigung der Filme eingesetzt.
Dadurch waren die Sputter -Laschen wa¨hrend der XPS-Messung verdeckt, so dass die darunterliegenden
Probenteile nicht in den Spektren erschienen.




























Abbildung 6.12: XP-Spektren zu den in Abb. 6.11 gezeigten Proben, aufgenommen mit Mg Kα-
Strahlung. Dargestellt sind die Bereiche des Ni 2p3/2-Signals sowie der Zr 3d-, S 2p- und der
Y 3d-Signale.
Volumen-Nickelsulfids die Transportreaktion unterbindet. Dies deckt sich auch mit dem Be-
fund, dass am Ende des Mondprozesses Partikel eines Volumen-Nickelsulfids zuru¨ckblieben
(vgl. Kapitel 6.3.1.1)
Die Bildung eines Volumen-Nickelsulfids erkla¨rt auch die sichtbare Wellung des Films
in Abb. 6.11. Wie Tabelle 6.3 zeigt, nimmt durch die Reaktion von Nickel zu Nickelsulfid
das molare Volumen Vm deutlich zu. Findet gleichzeitig keine Abtragung von Nickel statt,
fu¨hrt dies zu einer Volumenvergro¨ßerung des Films. Der dadurch entstandene mechanische
Stress kann zur teilweisen Ablo¨sung von der YSZ/Si(111)-Unterlage und zur beobachteten
Wellung fu¨hren.
Tabelle 6.3: Berechnung der molaren Volumina Vm von Nickel und Nickelsulfid.
Verbindung M [ g
mol









Ni 58,7 8,908 [141] 6,59
NiS 90,8 5,38 [286] 16,88
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6.3.1.5 Reproduzierbarkeit und Wassereinfluss
Eine Auffa¨lligkeit dieser Reaktion war, dass bei bestimmten Reaktionsbedingungen die
Reproduzierbarkeit gut war, unter anderen Bedingungen jedoch nur selten eine erfolgreicher
Transportreaktion beobachtet werden konnte (Tabelle 6.4). Bei der Verwendung von
Na2S × n H2O als Katalysator konnte in 94% aller Ansa¨tze eine erfolgreiche Reaktion
beobachtet werden, die sich in einer Blaufa¨rbung der Probe und dem Nachweis von
Zirkonium im XPS a¨ußerte. Wurde dagegen eine frisch ausgeheizte und somit wasserfreie
Ampulle sowie H2S als Katalysator verwendet, trat ein Transport nur noch in 37% der
Fa¨lle auf. Der wahrscheinliche Grund dafu¨r war, dass die Abtragung von Nickel von
der Anwesenheit von Spuren von Wasser in der Ampulle abha¨ngt, so dass die genauen
Bedingungen beim Beladen der Ampulle eingingen. Wurde zusa¨tzlich zum H2S/CO-Gemisch
ein Tropfen entionisiertes Wasser in die Ampulle gegeben, lief die Reaktion wieder deutlich
reproduzierbarer ab, und in 82% der Ansa¨tze erfolgte ein Transport von Nickel.
Tabelle 6.4: Reproduzierbarkeit des Mond-Prozesses. Angegeben ist, zu welchem Anteil der
Ansa¨tze unter den gegebenen Bedingungen ein Transport von Nickel erfolgt war. Ansa¨tze, die
deutlich von den typischen Bedingungen (Kapitel 2.5) abwichen, wurden nicht geza¨hlt.
Bedingungen Reaktionsquote
Na2S × n H2O 94%
H2S ohne Wasser 37%
H2S mit Wasser 82%
Besta¨tigt wurde der Wassereinfluss durch eine Untersuchung des Natriumsulfids vor und
nach der Reaktion. Dessen Zusammensetzung wurde mittels ICP/CHNS‡‡ bestimmt. Dabei
zeigte sich, dass das eingesetzte Natriumsulfid vor der Reaktion als Tri-Hydrat vorlag. Nach
der Reaktion war der Gehalt an Kristallwasser deutlich gesunken und entsprach einem
Mono-Hydrat. Damit stellte das Na2S × 3 H2O das Wasser zur Verfu¨gung, welches fu¨r eine
erfolgreiche Reaktion beno¨tigt wurde. Wurde das Natriumsulfid vor der Reaktion geheizt
und so dessen Kristallwasser entfernt, ließ sich keine Transportreaktion mehr beobachten.
Um den Einfluss des Wassers aufzukla¨ren, wurde die Zusammensetzung der Reaktions-
gasphase gemessen. Die entsprechenden Spektren eines Ansatzes, bei dem ein erfolgreicher
Transport von Nickel stattgefunden hatte (I), und eines Ansatzes, bei dem keine Reaktion
aufgetreten war (II), sind in Abb. 6.13 dargestellt. Die Quantifizierung dieser Spektren ist
in Tabelle 6.5 gegeben.
‡‡ Bei der ICP (inductively coupled plasma) wird die Probe in ein Plasma u¨berfu¨hrt. Die dabei von den
angeregten Atomen emittierte Strahlung wird gemessen und liefert Informationen u¨ber die qualitative
und quantitative Zusammensetzung der Probe. Die CHNS ist nach den Elementen benannt, die damit
nachgewiesen werden ko¨nnen. Hierbei wird eine bekannte Menge der Probe in einem Sauerstoffstrom
verbrannt. Die entstandenen Verbrennungsprodukte werden aufgetrennt und quantifiziert.
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Abbildung 6.13: Massenspektren der Gasphase nach dem Mond-Verfahren von einem reagierten
(schwarz, I) und einem nicht reagierten (rot, II) Ansatz. Beim Ansatz I wurden 1,0 mbar H2S
eingesetzt und ein Wassertropfen hinzugegeben. Die Reaktionsdauer betrug 16 h. Im Ansatz II,
der ohne Zugabe von Wasser durchgefu¨hrt wurde, betrug der H2S-Druck 1,1 mbar und der Ansatz
wurde nach 96 h abgebrochen. In beiden Ansa¨tzen wurde die Ampulle mittels N2 mit U¨berdruck
aufgefu¨llt.
Beide Ansa¨tze wurden mit gasfo¨rmigem H2S als Katalysator durchgefu¨hrt. Nach der
Befu¨llung mit dem H2S/CO-Gemisch wurden die Ampullen mittels N2 auf einen leichten
U¨berdruck aufgefu¨llt (vgl. Kapitel 2.5). Beim Ansatz I wurde zudem ein Tropfen entioni-
siertes Wasser in die Ampulle gegeben. Neben diesen eingesetzten Stoffen ließen sich mit O2
und Ar noch geringe Mengen an Luftbestandteilen nachweisen. Das vorhandene CO2 la¨sst
sich durch Verunreinigungen im CO oder durch CO-Oxidation bzw. -Disproportionierung
erkla¨ren. Weiterhin ließ sich ein Signal bei m/z = 60 nachweisen. Dieses ließ sich Carbonyl-
sulfid COS zuordnen, was durch das Isotopenmuster§§ besta¨tigt wurde. Die Bildung von
COS wa¨hrend des Mond-Prozesses wurde in der Literatur bereits gaschromatographisch
nachgewiesen. [277]
Zwischen den gezeigten Massenspektren der beiden Ansa¨tze sind deutliche Unterschiede
vorhanden. Die Zugabe von Wasser zeigte sich erwartungsgema¨ß anhand eines signifikant
gro¨ßeren Signals bei m/z = 18. Weiterhin unterschieden sich die Verteilung der Schwefel-
§§Die wichtigsten Isotope sind 12C16O32S (m/z = 60), 13C16O32S (m/z = 61) und 12C16O34S (m/z =
62). [141]
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Tabelle 6.5: Quantifizierung der Massenspektren aus Abb. 6.13. Alle Angaben beziehen sich auf
das Signal bei m/z = 28.
reagierter Ansatz nicht reagierter Ansatz
I II
H2S 45 ppm ≤ 1 ppm
COS 8 ppm 623 ppm
O2 30 ppm 86 ppm
H2O 1341 ppm 171 ppm
Ar 21 ppm 85 ppm
CO2 52 ppm 296 ppm
Spezies. Wa¨hrend bei Ansatz I eine gro¨ßere Menge an H2S gegenu¨ber dem COS vorlag,
drehte sich dieses Verha¨ltnis bei Ansatz II um. Diese Korrelation wurde bei fast allen
massenspektrometrisch untersuchten Ansa¨tzen beobachtet. Die Unterschiede in der Gesamt-
menge an nachweisbaren Schwefel-Spezies in der Gasphase ließen sich dadurch erkla¨ren,
dass sich bei erfolgreicher Reaktion Nickelsulfid-Partikel auf der Probe bildeten, wa¨hrend
beim nicht reagierten Ansatz kein Schwefel auf dem Nickel-Film mit XPS nachgewiesen
werden konnte.
In weiteren Experimenten zeigte sich zudem, dass das COS durch das Heizen eines
H2S/CO-Gemisches gebildet werden konnte, auch wenn kein Nickel in der Ampulle vor-
handen war. Insgesamt lassen sich daraus folgende Aussagen u¨ber die Schwefelspezies
treffen: Ein hoher Anteil an H2S gegenu¨ber dem COS ist dem Ablauf der Transportreaktion
fo¨rderlich. Die Bildung von COS entspricht einer Entfernung von
”
aktivem“ Schwefel und
ist nicht Teil des Katalysezyklus (Gl. 6.3 und 6.4, sowie Ref. [277]). Es ko¨nnte eine Hydrolyse
von COS zuru¨ck zu H2S erfolgen,
[287] wodurch hierbei ein mo¨glicher Einfluss von Wasser
zu finden ist.
Um den Einfluss von Wasser auf das Verha¨ltnis der beiden schwefelhaltigen Spezies
H2S und COS zu testen, wurden Gleichgewichtsbetrachtungen der Gasphase durchgefu¨hrt.
Dazu wurde folgendes gekoppeltes Gleichgewicht aufgestellt:
H2S + CO −−⇀↽− COS + H2 (6.7)
H2O + COS −−⇀↽− CO2 + H2S (6.8)
Die Analyse dieses Gleichgewichts ist im Anhang A.7.1 dargestellt. Dabei wurden unter
Benutzung der in den Experimenten eingesetzten Mengen und von thermodynamischen
Daten die Gleichgewichtskonzentrationen unter den Reaktionsbedingungen berechnet. Als
Ergebnis wurde erhalten, dass das in Gl. 6.7 verbrauchte H2S in Gl. 6.8 mit Hilfe von
Wasser wieder regeneriert wird. Eine ho¨here Ausgangsmenge an Wasser fu¨hrt dabei zu
einem ho¨heren Anteil an H2S bzgl. COS im Gleichgewicht. Dies deckt sich mit der In-
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terpretation, dass H2S die katalytisch aktive Komponente ist, wa¨hrend COS nicht aktiv
ist. Die Wasserzugabe verhindert demnach, dass die aktive Schwefelkomponente aus der
Reaktion entfernt wird. Dies deckt sich auch mit der in Abb. 6.13 aufgezeigten Korrelation
des H2S/COS-Verha¨ltnisses mit einer erfolgten Transportreaktion.
Eine weitere Mo¨glichkeit des Einflusses von Wasser auf das Mond-Verfahren liegt in
der Aktivierung von NiO, was im Anhang A.7.2 detaillierter beschrieben wird. Es zeigte
sich, dass Verunreinigungen durch Sauerstoff, welche beispielsweise bei im Unterdruck
durchgefu¨hrten Ansa¨tzen in die Ampulle kamen, zur Bildung von NiO fu¨hrten, woraufhin
kein Transport von Nickel erfolgen konnte. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass Ni(OH)2
sehr gut mit H2S reagieren konnte, was zu einer erfolgreichen Transportreaktion fu¨hrte.
Das unreaktive NiO ko¨nnte daher durch das Wasser in das reaktive Ni(OH)2 umgewandelt
werden:
NiO + H2O −−→ Ni(OH)2 (6.9)
Da sich das NiO durch die Reaktion mit Sauerstoffverunreinigungen bildete, wirkte das
Wasser u¨ber den genannten Mechanismus der vergiftenden Wirkung von Sauerstoff entgegen.
6.3.1.6 U¨bersicht
In Gegenwart von Sulfiden als Katalysator war ein Transport von Nickel ausgehend von
den einkristallinen Ni(111)-Filmen mo¨glich. Ein Grund dafu¨r, dass ein Katalysator beno¨tigt
wurde, lag sehr wahrscheinlich in der hohen Qualita¨t der einkristallinen Oberfla¨che. Diese
war weitestgehend frei von Defekten, vor allem im Vergleich zu einem polykristallinen
Ausgangsmaterial. Daher war der Angriff von Kohlenstoffmonoxid kinetisch gehemmt und
die Reaktion konnte nicht ablaufen. Allerdings gibt es Studien zur Bildung des Carbonyls
an Volumen-Einkristallen ohne die Anwesenheit eines Sulfid-Katalysators, wobei Reaktions-
raten der Ni(111)-Fla¨che mit 2,5× 10−9 mol/cm2min bei 71 ◦C [268] und 4,4× 10−9 mol/cm2min
bei 130 ◦C [281] angegeben wurden. Angewendet auf die hier verwendeten Filme¶¶ ergibt
sich damit eine erwartete Reaktionsdauer von ca. 15,5 Stunden bei 71 ◦C. Demnach wa¨re
eine Reaktion der Filme auch ohne Katalysator zu erwarten. Ein mo¨glicher Grund fu¨r
die Unterschiede ist, dass bereits Spuren von Luft die Reaktionsgeschwindigkeit deutlich
verringern oder die Reaktion komplett unterdru¨cken. [271] Die Reinigung des Nickels wurde
in fru¨heren Arbeiten dazu oft durch eine Reduktion mit Wasserstoff bei 600 ◦C unmittel-
bar vor der Behandlung mit CO durchgefu¨hrt, um Oberfla¨chenoxide bzw. -hydroxide zu
beseitigen. [268] In dieser Arbeit erfolgte die Reinigung der Ni(111)-Filme durch Sputtern
in einer UHV-Kammer. Dadurch konnte ein anschließender kurzer Luftkontakt wa¨hrend
des Transfers von der UHV-Kammer in die Ampulle nicht vollsta¨ndig verhindert werden.
¶¶ Ein Ni(111)-Film mit der Abmessung 1 cm × 1 cm × 150 nm entspricht 2,32× 10−6 mol.
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Dieser ko¨nnte ausreichen, eine inhibierende Sauerstoffschicht auf den Filmen zu erzeugen.
Fu¨r die Zugabe der Sulfide wurde berichtet, dass diese die hemmende Wirkung von Spuren
von Luft aufheben. [271]
Die Abtragung des Ni(111)-Films verlief in keinem Fall vollsta¨ndig, wie die U¨bersicht
u¨ber die durchgefu¨hrten Ansa¨tze∗∗∗ in Abb. 6.14a) zeigt. Dort ist der Reaktionsfortschritt,
gekennzeichnet durch den mit XPS bestimmten Anteil an freier YSZ-Fla¨che, gegen die
Reaktionsdauer aufgetragen. Zudem ist u¨ber die Farbe der Datenpunkte die Art des
eingesetzten Katalysators angegeben. Rote Punkte stehen fu¨r festes Natriumsulfid, gru¨ne
Punkte fu¨r Schwefelwasserstoff und blaue Punkte fu¨r Schwefelwasserstoff zusammen mit
der Zugabe einiger Tropfen Wasser. Des Weiteren ist noch angegeben, ob die Ampulle mit













































Abbildung 6.14: U¨bersicht u¨ber die Ergebnisse des Mond-Verfahrens. a) Reaktionsfortschritt,
gemessen anhand der im XPS bestimmten freien YSZ-Fla¨che, in Abha¨ngigkeit der Reaktionsdauer.
Kreuze stehen dabei fu¨r Ansa¨tze, die im U¨berdruck stattgefunden haben und Kreise fu¨r Ansa¨tze
im Unterdruck. Die Farbe gibt zudem an, welcher Katalysator eingesetzt wurde: rot: festes
Natriumsulfid am Ampullenende; gru¨n: H2S; blau: H2S und einige Tropfen Wasser. b) Durch XPS
bestimmte Zusammensetzung der Nickelsulfid-Ru¨cksta¨nde der einzelnen Ansa¨tze.
Der Reaktionsfortschritt reichte dabei von einer vollsta¨ndig ausgebliebenen Reaktion
bis zu einer freien YSZ-Fla¨che von ca. 91%. Bei der Verwendung von Natriumsulfid als
Katalysator trat eine hohe Reproduzierbarkeit auf (vgl. Kapitel 6.3.1.5). Fu¨r fast alle
Ansa¨tze wurde eine weit fortgeschrittene Abtragung des Nickels mit freien YSZ-Fla¨chen im
Bereich von ca. 80 - 90% erhalten. Ab einer Reaktionsdauer von etwa 18 Stunden war das
∗∗∗Die Ansa¨tze mit graphenbedeckten Filmen und die Ansa¨tze, bei denen festes Natriumsulfid auf den
Film gelangt war, wurden hier nicht beru¨cksichtigt.
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Ende der Reaktion erreicht, und es ließ sich kein weiterer Reaktionsfortschritt beobachten.
Die wenigen Ausnahmen lassen sich durch eine deutliche Abweichung von den optimalen
Reaktionsbedingungen erkla¨ren.
Wurde H2S als Katalysator eingesetzt, war eine deutlich gro¨ßere Streuung der Ergebnisse
zu beobachten. Bei vielen Ansa¨tzen war die Reaktion nach dem Erreichen einer freien
YSZ-Fla¨che im Bereich von 40% bis 65% beendet. Allerdings ließen sich auch Werte von
ca. 80% erreichen. Die Zugabe von Wasser und das Arbeiten im U¨berdruck verbesserte die
Reproduzierbarkeit des Mond-Prozesses mit H2S deutlich.
Nach Reaktionsende blieben Ru¨cksta¨nde von Nickel in Form von kleinen Partikeln aus
einem Volumen-Nickelsulfid auf den Filmen zuru¨ck. Anhand der farblichen Kodierung
der Datenpunkte in Abb. 6.14b) ist ersichtlich, dass ha¨ufig ein Nickel:Schwefel-Verha¨ltnis
von ungefa¨hr 1:1 vorlag. Die Tatsache, dass am Ende der Reaktion immer ein Volumen-
Nickelsulfid gefunden wurde, bedeutet, dass dieses fu¨r die Reaktion zum Nickeltetracarbonyl
nicht aktiv war und somit zu einem Abbruch der Reaktion fu¨hrte. Sehr hohe Partialdru¨cke
an H2S fu¨hrten durch die schnelle Bildung eines Volumen-Nickelsulfids zu einem fru¨hzeitigen
Abbruch der Reaktion. Dadurch fand keine merkliche Abtragung des Nickels statt, und es
kam zur beobachteten goldenen Fa¨rbung der Filme (vgl. Kapitel 6.3.1.4).
Die Bildung der Nickelsulfid-Ru¨cksta¨nde kann wie folgt verstanden werden: Zu Beginn
bildet sich eine aktive Oberfla¨chenphase aus Schwefel. Die Reaktion verla¨uft dabei homogen
u¨ber den kompletten Film und es la¨sst sich keine Reaktionsfront nachweisen. Dies wurde an
Volumen-Ni(111)-Einkristallen gezeigt. [268] Weiterhin bleibt dabei die Menge an Schwefel
auf der Oberfla¨che konstant. [272] Ist der Ni(111)-Film fast vollsta¨ndig abgetragen, bilden
sich kleine Inseln aus Nickel, die weiter schrumpfen. Dabei nimmt die Oberfla¨che des
Nickels ab, was relativ gesehen zu einer Zunahme der Schwefelmenge fu¨hrt. Diese resultiert
in der Bildung eines Volumen-Nickelsulfids, das nicht mehr aktiv ist und in Form von
dreidimensionalen Partikeln zuru¨ckbleibt. Der genaue Zeitpunkt des Abbruchs der Reaktion
wird dabei durch die Menge an Sulfid im System bestimmt. Je ho¨her der Partialdruck an
H2S von Beginn an ist, desto fru¨her findet der Abbruch der Reaktion statt. Dies a¨ußerte sich
deutlich bei der Verwendung sehr hoher Partialdru¨cke an H2S (6.3.1.4). Da die Dosierung
kleiner Mengen an H2S u¨ber ein CO/H2S-Gemisch schwierig war, zeigte sich dort eine
große Schwankung im Reaktionsfortschritt. U¨ber die Zugabe von festem Na2S konnten
dagegen reproduzierbar kleinere Mengen an H2S in den Reaktionsraum eingebracht werden.
Dies a¨ußerte sich in einer geringeren Streuung der Endpunkte der Abtragung und in einem
leicht gro¨ßeren Reaktionsfortschritt.
Der Abbruch der Reaktion durch die Bildung eines Volumen-Nickelsulfids steht im
Widerspruch zu dem in der Literatur angegebenen Reaktionsmechanismus, bei dem ein
Volumen-(γ-NiS) die katalytisch aktive Phase ist (vgl. Gl. 6.3). [277] Die hierbei genannte
γ-Phase bezeichnet ein Nickelsulfid mit einem Anteil von 45 - 46 At.-% Schwefel. [288]
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Bei den Ansa¨tzen, die nicht reagiert hatten, war kein Schwefel auf der Oberfla¨che nach-
weisbar [Abb. 6.14b)]. Dies bedeutet, dass ohne die Anwesenheit von Sulfiden ebenfalls
keine Reaktion stattfinden kann. Daher ist vermutlich eine Oberfla¨chenphase des Sulfids
fu¨r die katalytische Wirkung verantwortlich. So ist beispielsweise bekannt, dass auf der
Ni(111)-Fla¨che adsorbierter Schwefel zu einer Reihe von Rekonstruktionen fu¨hrt. [289] Aus
diesen ko¨nnte das Nickel leichter herausgelo¨st werden. Weiterhin verhindert der adsorbierte
Schwefel die Dissoziation von CO, die zu einer Blockierung der Oberfla¨che mit Kohlenstoff
fu¨hrt. [272] Eine weitere Mo¨glichkeit fu¨r das Wirken von Sulfiden liegt darin, dass sie die
inhibierende Wirkung von Sauerstoff aufheben. [271]
In der Reaktionsgasphase ließen sich mit H2S und COS zwei schwefelhaltige Komponen-
ten nachweisen. Da eine erfolgreiche Abtragung von Nickel mit einem hohen Verha¨ltnis von
H2S gegenu¨ber COS korrelierte, war wahrscheinlich das H2S die katalytisch aktive Spezies.
Zusammenfassend zeigte sich, dass die Entfernung der einkristallinen Nickel-Filme u¨ber
eine reine Gasphasenreaktion mo¨glich ist. Dabei wurde die Machbarkeit dieser Route
demonstriert sowie anfa¨ngliche Schwierigkeiten u¨berwunden, wie beispielsweise die fehlende
Reproduzierbarkeit. Es konnte mit einer freien YSZ-Fla¨che von ca. 90% fast das komplette
Nickel entfernt werden, wobei die Ru¨cksta¨nde in Form kleiner Partikel und zudem nicht
mehr in metallischer Form vorlagen. Durch weitere Optimierungen, wie beispielsweise
eine Verminderung des H2S-Gehalts mit abnehmender Nickel-Bedeckung, ko¨nnte eine
vollsta¨ndige Abtragung erreicht werden. Zudem konnten durch die gezeigten Untersuchungen
mechanistische Einblicke in das wenig untersuchte Mond-Verfahren gewonnen werden.
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6.3.2 Gasphasenreaktion an graphenbedeckten Ni(111)-Filmen
In den vorherigen Kapiteln wurde gezeigt, dass die Entfernung des einkristallinen Nickel-
Films u¨ber eine reine Gasphasenreaktion mo¨glich war. In diesem Kapitel werden die
Experimente vorgestellt, mit denen diese Reaktion auf ihre Eignung, Graphen von den
Ni(111)-Filmen abzulo¨sen, getestet wurde. Entscheidend ist dabei, dass sich das Nickel
auch unterhalb des Graphens entfernen la¨sst und dass das Graphen bei diesem Prozess
nicht bescha¨digt wird.
6.3.2.1 Untersuchung des erhaltenen Graphen-Films
Es zeigte sich, dass auch bei den graphenbedeckten Filmen ein Sulfid als Katalysator
beno¨tigt wurde. Die Reaktion erfolgte dabei auf der gleichen Zeitskala wie bei den durch
Sputtern gereinigten Filmen. Die Reaktion lief auch hier homogen ab, wie die Fotografie
in Abb. 6.15a) zeigt. Nach dem Abtragen des Nickels lag auch hier eine gleichma¨ßige
Blaufa¨rbung des Films vor.
Die XP-Spektren einer graphenbedeckten Probe vor und nach dem Mond-Prozess sind in
Abb. 6.15 gezeigt. Vor dem Mond-Verfahren [Abb. 6.15a) schwarz] waren nur die erwarteten
Signale von Nickel und Kohlenstoff sowie, durch den unvermeidbaren Luftkontakt, Sauerstoff
zu sehen. Da durch den Luftkontakt auch Kohlenstoff auf den Film gelangte, war eine
detaillierte Analyse des C 1s-Signals nicht sinnvoll. Das Detailspektrum des Ni 2p3/2-
Signals ist in Abb. 6.15b) (oben) dargestellt. Die Signalform zusammen mit einer intensiven
und schmalen Komponente bei 852,2 eV zeigte das Vorliegen von elementarem Nickel
an. [282] Durch den Luftkontakt fand keine Oxidation des Nickels statt, wie es aufgrund
der passivierenden Wirkung einer Graphenschicht zu erwarten war. [253] Der nachgewiesene
Sauerstoff stammte vermutlich von Adsorbaten durch den Luftkontakt.
Nach dem Mond-Prozess [Abb. 6.15a) blau] waren die Nickel-Signale bis auf einen Rest
verschwunden. Die Signale von Zirkonium und Sauerstoff der YSZ-Schicht waren deutlich zu
sehen. Wie das Detailspektrum in Abb. 6.15c) zeigt, ließen sich noch sulfidischer Schwefel,
Yttrium und Silizium††† nachweisen. Trotz des zu erwartenden passivierenden Effekts der
Graphenschicht wurde die Nickelunterlage durch den Gasphasentransport zu einem großen
Teil entfernt. Allerdings konnte das Nickel, wie schon bei den graphenfreien Nickel-Filmen,
nicht vollsta¨ndig entfernt werden. Die Form des verbliebenen Ni 2p3/2-Signals war identisch
mit der eines graphenfreien Ansatzes (vgl. Abb. 6.6), und das Signal bei ca. 852,5 eV
besta¨tigte die Bildung eines Nickelsulfids. Die Komponente bei 855,4 eV zusammen mit dem
shake-up bei ca. 861 eV zeigte die zusa¨tzliche Anwesenheit von NiO/Ni(OH)2 an.
[282] Eine
Quantifizierung der XPS-Daten ergab ein Volumen-Nickelsulfid mit einer Zusammensetzung
von NiS1,14. Auch dies deckt sich mit den vorangegangenen Messungen an unbedeckten
†††Das Silizium stammte von mechanischen Defekten am Rand der Filme, die durch das Schneiden der
Wafer entstanden waren. Die Signale von Silizium traten nur vereinzelt auf und waren unabha¨ngig
von der Vorbehandlung der Filme.


































































Abbildung 6.15: a) XP-Spektren einer graphenbedeckten Probe vor (schwarz) und nach (blau)
dem Mond-Verfahren. Zusa¨tzlich ist eine Fotografie dieser Probe nach dem Mond-Verfahren
dargestellt. b) Vergro¨ßerung des Bereichs der Ni 2p3/2-Signale vor (schwarz) und nach (blau)
dem Mond-Verfahren. c) Detailspektrum des Bereichs der Zr 3d-, S 2p-, Y 3d- und Si 2p-Signale
nach dem Mond-Prozess. Die Probe wurde nach 89 h Reaktionszeit unter Verwendung von 19 mg
Na2S × n H2O erhalten. Alle Spektren wurden mit Mg Kα-Strahlung aufgenommen. [184]
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Nickel-Filmen. Der Anteil von 66% freier YSZ-Fla¨che besta¨tigt, dass ein Großteil des Nickels
entfernt wurde. Ein deutlicher Unterschied war jedoch in der Aufladung der Proben wa¨hrend
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Abbildung 6.16: XP-Spektren des Zr 3d-Signals nach dem Mond-Prozess, aufgenommen mit
Mg Kα-Strahlung und ohne Korrektur der Aufladung. [184] Das rote Spektrum stammte von
einer graphenfreien Probe, wa¨hrend das blaue Spektrum an einer mit Graphen bedeckten Probe
aufgenommen wurde. Zudem ist die Abweichung ∆E des Zr 3d5/2-Signals von dem Literaturwert
(182,2 eV [157]) angegeben, was der Aufladung der Proben entspricht.
Der graphenfreie Film (Abb. 6.16, rot) lud sich nach der Entfernung der leitenden
Nickelschicht um 1,35 eV auf, da die Oberfla¨che nun aus der isolierenden YSZ-Schicht
bestand. Bei dem mit Graphen bedeckten Film (blaues Spektrum) betrug die Verschiebung
der Signale nur 0,15 eV. In diesem Fall kann nicht mehr von einer Aufladung gesprochen
werden, da dieser Wert im Bereich des typischen Messfehlers der Bindungsenergien liegt.
Dies kann durch den zuru¨ckgebliebenen, leitfa¨higen Graphen-Film auf der Oberfla¨che
erkla¨rt werden, was bedeutet, dass das Graphen wa¨hrend des Mond-Prozesses keinen
gro¨ßeren Schaden nahm und als koha¨renter Film auf der YSZ-Schicht zuru¨ckblieb.
Der Reaktionsfortschritt und die Beschaffenheit des Graphens nach der Abtragung des
Nickels wurden durch elektronenmikroskopische Messungen untersucht. Die SEM-Bilder
einer graphenbedeckten Probe nach dem Mond-Prozess sind in Abb.6.17 gezeigt. Der
Großteil der Fla¨che war dabei von einem Graphenfilm u¨berspannt [Abb. 6.17a)]. Allerdings
waren auch Lo¨cher im Graphen vorhanden, an deren Ra¨ndern eine Faltung bzw. ein
Aufrollen des Graphens sichtbar war. Auf gro¨ßerer Skala [Abb. 6.17b)] war ersichtlich, dass
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die gro¨ßeren Lo¨cher mit den aufgefalteten Ra¨ndern verbundene Strukturen bildeten. Diese
schlossen Fla¨chen mit Durchmessern von ungefa¨hr 2 bis 10 µm ein. Weiterhin waren im
Graphenfilm noch kleinere Lo¨cher vorhanden, an deren Ra¨ndern es zu keiner Faltung bzw.
Aufrollung des Graphens gekommen war. Die in den Bildern sichtbaren hellen Partikel
lassen sich als Ru¨cksta¨nde des gebildeten Nickelsulfids interpretieren. Die Partikel wurden
innerhalb der Lo¨cher des Graphenfilms scharf abgebildet, wa¨hrend sie im Bereich des
Graphenfilms verwaschen erschienen. Dies bedeutet, dass sich die Partikel zwischen dem
Graphen und der YSZ-Schicht befanden, wie es fu¨r die Ru¨cksta¨nde des Nickel-Films auch zu
erwarten war. Es war ha¨ufig zu beobachten, dass die Ru¨cksta¨nde an Nickelsulfid kreisfo¨rmig
um die kleinen Lo¨cher im Graphen zuru¨ckblieben, wie die Vergro¨ßerung eines solchen
deutlich Bereiches zeigt (tu¨rkis).
Ein Vergleich dieser SEM-Messungen mit den PEEM-Messungen des gewachsenen Gra-
phens (siehe Kapitel 5.3.3.4) zeigt, dass die kleinen Lo¨cher bereits vor der Gasphasenreaktion
im Graphen vorhanden waren. Es handelte sich also wahrscheinlich um Ru¨cksta¨nde des
Ausheilmechanismus. Die gro¨ßeren Lo¨cher waren dagegen in den PEEM-Daten nicht sicht-
bar. Folglich mussten diese wa¨hrend des Mond-Prozesses entstanden sein. Daraus la¨sst sich
folgender Reaktionsverlauf ableiten:
U¨ber die bereits vorhandenen Lo¨cher erfolgte sowohl der Angriff von CO an das Nickel
als auch der Abtransport von Ni(CO)4. Die Reaktion breitete sich von diesen Lo¨chern
ausgehend kreisfo¨rmig aus. Trafen zwei dieser Reaktionsfronten aufeinander, wurde die Re-
aktion durch die Bildung von Nickelsulfid-Partikeln beendet. Dies fu¨hrte zur kreisfo¨rmigen
Anordnung dieser Partikel um die Lo¨cher, wie es in den SEM-Bildern zu sehen war. Die
großen Lo¨cher entstanden durch ein Aufplatzen des Graphens in Folge von mechanischem
Stress, der zu den aufgefalteten Bereichen an den Ra¨ndern der Lo¨cher fu¨hrte. Eine mo¨gliche
Erkla¨rung fu¨r den mechanischen Stress ist die Bildung von Ni(CO)4 unterhalb des Gra-
phens. Es ist bekannt, dass CO ab einem Druck von ca. 0,1 mbar zwischen Graphen und
Nickel interkalieren kann. [290] Daher kann CO das Nickel auch dann erreichen, wenn nicht
unmittelbar in der Na¨he ein Loch im Graphen vorhanden ist. Mo¨glich wa¨re daher, dass sich
Ni(CO)4 auch an weit von Lo¨chern entfernten Stellen bildete und aufgrund seiner Gro¨ße
nicht mehr entweichen konnte. Das Nickeltetracarbonyl wa¨re zwischen dem Graphen und
dem Nickel gefangen. Mo¨glicherweise stieg dabei die Reaktionsgeschwindigkeit an, da fu¨r
die Bildung von Ni(CO)4 ein autokatalytischer Mechanismus postuliert wurde.
[275] Das
eingesperrte Nickeltetracarbonyl ko¨nnte zu einem U¨berdruck unter dem Graphen fu¨hren
und damit zu einem Aufplatzen.





Abbildung 6.17: SEM-Bilder einer graphenbedeckten Probe nach dem Mond-Verfahren in zwei
verschiedenen Vergro¨ßerungsstufen. [184] Der tu¨rkis markierte Bereich ist zusa¨tzlich vergro¨ßert
dargestellt. Die SEM-Messungen wurden mit einer Elektronenenergie von 5 keV durchgefu¨hrt. Fu¨r
die Reaktion wurden als Katalysator 19 mg festes Na2S × n H2O eingesetzt. Die Reaktionszeit
betrug 22 Stunden.
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Die Qualita¨t von Graphen wurde mittels Raman-Spektroskopie u¨berpru¨ft. Solange das
Graphen jedoch noch auf dem Ni(111)-Film lag, wurden keine Signale gemessen, wie das
schwarze Spektrum in Abb. 6.18 zeigt. Dies la¨sst sich durch die starke Wechselwirkung
zwischen Graphen und Nickel erkla¨ren (vgl. Kapitel 3.8). Die Qualita¨t des Graphens konnte
daher mittels Raman-Spektroskopie vor dem Ablo¨sen vom Metall nicht bestimmt werden.
Die Abwesenheit der Raman-Signale besta¨tigt allerdings noch einmal das Vorliegen einer
Monolage Graphen. Bereits bei einer Bilage wa¨re die zweite Graphenlage vom Nickel
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Abbildung 6.18: Raman-Spektren einer graphenbedeckten Probe vor (schwarz) und nach
(blau) dem Mond-Verfahren. [184] Dieses wurde unter der Verwendung von 30 mg Na2S × n H2O
und einer Reaktionszeit von 116 Stunden durchgefu¨hrt. Die beiden Signale bei 1558 cm−1 und
2332 cm−1 ko¨nnen den Luftbestandteilen Sauerstoff und Stickstoff zugeordnet werden. [291]
Nach dem Mond-Prozess wurde das charakteristische Spektrum einer Monolage Graphen
erhalten (Abb. 6.18, blaue Kurve). Die sichtbaren Signale ließen sich den D- (1328 cm−1),
G- (1588 cm−1), D’- (1623 cm−1) und 2D-Banden (2651 cm−1) von Graphen zuordnen
(vgl. Kapitel 3.8 und Ref. [169]). Das zusa¨tzliche Signal bei ca. 1445 cm−1 stammte von
der YSZ/Si(111)-Unterlage und war auch bei reinen YSZ-Filmen sichtbar (vgl. Abb.
6.4). Die Sichtbarkeit der Raman-Signale von Graphen ist ein direkter Beweis, dass das
Graphen von der Ni(111)-Unterlage abgelo¨st wurde. Das Fla¨chenverha¨ltnis des G- zum
2D-Signal betrug 0,29, und das 2D-Signal konnte durch eine einzige Lorentz-Funktion mit
einer Halbwertsbreite von 41 cm−1 beschrieben werden. Beides zeigt, dass eine Monolage
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Graphen vorlag, [169] was konsistent mit der UHV-Analytik des Graphens ist (Kapitel 5.3).
Die Verbreiterung der 2D-Bande gegenu¨ber dem Literaturwert von 24 cm−1 [169] kann durch
das Vorhandensein von Defekten im Graphen erkla¨rt werden. Diese fu¨hrten ebenfalls zu
einer relativ ausgepra¨gten D-Bande. Der in dieser Arbeit verwendete HeNe-Laser mit einer
Wellenla¨nge von λLaser = 633 nm ist dabei sehr sensitiv auf Defekte,
[178] was bei einem
Vergleich mit Literaturspektren beachtet werden muss.
Eine Quantifizierung der Raman-Daten ergab unter der Annahme, dass die Defekte
durch Grenzen zwischen ansonsten defektfreien Doma¨nen zustande kamen (Gleichung 3.16),
einen mittleren Doma¨nendurchmesser von La von 16± 7 nm. Eine weitere Mo¨glichkeit der
Quantifizierung der Defekte war die Annahme, dass die Graphen-Lage einen einheitlichen,
doma¨nengrenzenfreien Einkristall bildete, der aber Punktdefekte aufwies. Damit ergab sich
nach den Gleichungen 3.17 und 3.18 ein mittlerer Abstand zwischen zwei Punktdefekten
LD von 12± 5 nm bzw. eine Dichte an Punktdefekten nD von 0,003± 0,001 nm−2. Diese
Absta¨nde sind deutlich kleiner als die Absta¨nde zwischen den aufgeplatzten Strukturen und
den Lo¨chern in den SEM-Bildern (Abb. 6.17), was bedeutet, dass die aus den Ramandaten
bestimmte Defektdichte ho¨her ist. Die in den SEM-Daten sichtbaren Defekte ko¨nnen daher
nicht allein fu¨r die gemessene D-Bande im Graphen verantwortlich sein.
Als Gru¨nde fu¨r die Defekte gibt es mehrere Mo¨glichkeiten. Das Graphen ko¨nnte nicht
perfekt gewachsen sein und Punktdefekte enthalten haben, wie die STM-Bilder in den Abb.
5.18 und 5.20 tatsa¨chlich zeigen. Auch die Gasphasenreaktion im Mond-Prozess ko¨nnte zur
Bescha¨digung des Graphens gefu¨hrt haben, wobei vor allem der Einfluss des korrosiven
H2S beachtet werden muss. Um zu kla¨ren, welches die Ursache fu¨r die Defekte war, wurden
Experimente durchgefu¨hrt, bei denen zum Vergleich das Graphen mit etablierten Verfahren
von den Ni(111)-Filmen abgelo¨st wurde.
Dazu wurde einerseits das Graphen durch einen bubbling transfer von einem Ni(111)-Film
abgelo¨st und andererseits der Nickel-Film unterhalb des Graphens nasschemisch durch eine
1 M FeCl3-Lo¨sung aufgelo¨st. Der bubbling transfer wurde von Michael Weinl durchgefu¨hrt
und erfolgte nach der Vorschrift, die im Anhang A.4 fu¨r die Ir(111)-Filme beschrieben
wurde. Das A¨tzen mit einer FeCl3-Lo¨sung wurde selbst durchgefu¨hrt und erfolgte analog
dem nasschemischen A¨tzen der graphenbedeckten Ru(0001)-Filme (Kapitel 6.1), wobei
das Graphen auf dem YSZ-Film zuru¨ckblieb. Die Raman-Spektren nach diesen beiden
Ablo¨severfahren sind in Abb. 6.19 durch eine rote (bubbling transfer) und eine gru¨ne (FeCl3)
Linie gezeigt. Die Verschiebung der D- und der 2D-Bande nach dem bubbling transfer kann
durch die Verwendung einer ku¨rzeren Laser-Wellenla¨nge von 488 nm erkla¨rt werden (vgl.
Kapitel 3.8). Die Auswertung der Raman-Spektren nach den alternativen Ablo¨severfahren
lieferte mit einer Dichte an Punktdefekten von LD = 10,8±0,2 nm fu¨r den bubbling transfer
und von LD = 10± 1 nm fu¨r das A¨tzen mit FeCl3-Lo¨sung sehr a¨hnliche Werte, wie sie nach
dem Mond-Verfahren mit LD = 12± 5 nm erhalten wurden. Es kann daher geschlossen
werden, dass das Mond-Verfahren und das beteiligte korrosive H2S das Graphen nicht in
sta¨rkerem Maß bescha¨digt haben, als das die etablierten Ablo¨severfahren getan haben.
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Abbildung 6.19: Raman-Spektren, die nach dem Transfer mit alternativen Methoden erhalten
wurden. [184] Rot: bubbling transfer (λLaser = 488 nm). Der Transfer und die Raman-Messung
wurden von Michael Weinl durchgefu¨hrt. Gru¨n: nasschemisch mit FeCl3 (λLaser = 633 nm). Wei-
terhin wurde CVD-Graphen auf einer Kupfer-Folie gewachsen, auf einen Nickel-Film transferiert
(blau, λLaser = 633 nm) und anschließend das Nickel durch den Mond-Prozess entfernt (orange,
λLaser = 633 nm). Dies wurde von Ju¨rgen Kraus und Ann-Kathrin Henß durchgefu¨hrt.
Eine Schwierigkeit bei diesen Experimenten war, dass sich aus den genannten Gru¨nden
die Graphenqualita¨t nicht mittels Raman-Spektroskopie vor einem der verschiedenen
Ablo¨severfahren bestimmen ließ, so dass sich nicht sagen ließ, inwieweit alle diese A¨tzverfahren
das Graphen scha¨digten. Fu¨r eine Gegenprobe wurde daher ein Experiment durchgefu¨hrt,
bei dem sich die Raman-Spektroskopie bereits vor dem A¨tzen einsetzen ließ und an-
schließend das Graphen den Bedingungen des Mond-Verfahrens ausgesetzt wurde. Dazu
wurde Graphen mittels CVD auf einer Kupferfolie gewachsen und anschließend auf einen
Ni(111)-Film u¨bertragen.‡‡‡ Das Raman-Spektrum dieser Probe (Abb. 6.19 blau) zeigte
das Vorliegen einer Graphenmonolage an. Der Grund dafu¨r, dass hier im Gegensatz zu
‡‡‡Das Graphenwachstum wurde von Ju¨rgen Kraus durchgefu¨hrt. Die Kupferfolie wurde in einem Fluss
aus 1,5 sccm H2 bei einem Druck von 1 mbar fu¨r 30 min auf 1000
◦C geheizt. Das Graphenwachstum
erfolgte durch Zugabe von Methan fu¨r 30 min, wobei der Fluss sukzessive von 0,15 sccm auf 0,60 sccm
erho¨ht wurde. Anschließend wurde die Folie bei einem Druck von 3 mbar und Flu¨ssen von 2,5 sccm CH4
und 1 sccm H2 abgeku¨hlt. Fu¨r den Transfer wurde ein PMMA-Film (4 Gew.% in Anisol) aufgetragen
und das Kupfer durch 0,25 M Fe(NO3)3 aufgelo¨st. Das PMMA-unterstu¨tzte Graphen wurde mit
entionisiertem Wasser gewaschen, auf einen Ni(111)-Film u¨bertragen und das PMMA mit Aceton
entfernt.
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den direkt auf den Ni(111)-Filmen gewachsenen Graphenfilmen ein Raman-Spektrum
von Graphen sichtbar war, lag offenbar darin, dass die Graphenlage hier keinen direkten
Kontakt mit der Metalloberfla¨che hatte. Das la¨sst sich damit erkla¨ren, dass der Transfer
des Graphens auf den Nickel-Film an Luft erfolgte, so dass Adsorbate wie H2O oder die
Bildung einer Ni(OH)2-Schicht einen direkten Kontakt verhinderten. Nach der Abtragung
des Nickels durch den Mond-Prozess§§§ unterhalb des transferierten Graphens zeigte sich
keine signifikante Vera¨nderung in der Menge an Defekten (Abb. 6.19 orange) bezu¨glich
des Zustands vor dem A¨tzen (Abb. 6.19 blau). Nach Gleichung 3.18 betrug der mittlere
Abstand zwischen zwei Punktdefekten vor dem Mond-Prozess LD = 28± 2 nm und danach
LD = 34± 8 nm. Dies besta¨tigt, dass eine Bescha¨digung des Graphens durch die eingesetz-
ten Gase (u.a. H2S) ausgeschlossen werden kann.
Weitere Ru¨ckschlu¨sse u¨ber den Ursprung der Defekte konnten u¨ber eine Analyse der Art
der Defekte gezogen werden. Dazu wurde die Ho¨he des D-Signals I (D) gegen die Ho¨he
des D’-Signals I (D’) aufgetragen (Abb. 6.20). [181] Verschiedene Arten von Defekten liefern
dabei ein charakteristisches Verha¨ltnis I(D)/I(D’). Fu¨r Korngrenzen wird ein Verha¨ltnis von
3,5 erwartet (schwarze Linie), fu¨r Lo¨cher 7 (blaue Linie) und fu¨r eine sp3-Hybridisierung
von einzelnen Kohlenstoff-Atomen in der Graphenschicht, was eine chemische Modifizierung
anzeigen wu¨rde, ein Wert von 13 (gru¨ne Linie). [181] Die erhaltenen Datenpunkte (rote
Punkte) lagen zwischen den Kennlinien fu¨r Lo¨cher und Korngrenzen. In keinem Fall lag
als Defekttyp eine sp3-Hybridisierung vor. Eine chemische Bescha¨digung des Graphens
durch Reaktion von Kohlenstoff-Atomen innerhalb der Schicht mit CO, H2S oder H2O
wa¨hrend des Mond-Prozesses wu¨rde zu sp3-Defekten fu¨hren und kann somit ausgeschlossen
werden. In der Abbildung sind auch die Datenpunkte aus den Experimenten mit den
etablierten Ablo¨severfahren eingetragen, die ja, wie oben gezeigt, nicht zu geringeren
Defektdichten fu¨hrten. Abb. 6.20 zeigt, dass offenbar auch die Art der Defekte bei diesen
anderen Methoden gleich war.
Wie zuvor beschrieben, wurde das Auftreten von Korngrenzen in den STM-Messungen
nicht beobachtet. Auch u¨ber Stufenkanten wurde ein zusammenha¨ngendes Wachstum des
Graphens gemessen. Allerdings ließen sich in den STM-Bildern Punktdefekte nachweisen
(vgl. Abb. 5.18 und 5.20). Die Dichte an Punktdefekten in den STM-Bildern war mit
nD = 0,10 ± 0,04 nm−2 jedoch deutlich gro¨ßer als der mittels Raman-Spektroskopie be-
stimmte Wert von nD = 0,003± 0,001 nm−2. Dies bedeutet, dass die mit STM sichtbaren
Defekte zum Großteil keine Defekte im Graphen sein ko¨nnen. Entsprechend wurden in
den STM-Messungen auch verschiedene Defekttypen abgebildet, wie beispielsweise das
STM-Bild in Abb. 5.18b) zeigt. Wahrscheinlich lag ein Teil der Defekte im Metallsub-
strat vor, die durch das Graphen schienen, wie es bereits im System Graphen/Cu(111)
beobachtet wurde, [231] wa¨hrend ein weiterer Teil der im STM gemessenen Defekte im
§§§ durchgefu¨hrt von Ann-Kathrin Henß























Abbildung 6.20: Plot zur Bestimmung der Defektart im Graphen aus den Raman-Spektren,
nach der in Ref. [181] beschriebenen Methode. [184] Die Erwartungswerte fu¨r bestimmte Defekt-
Typen sind mit durchgezogenen Linien gekennzeichnet. Die gemessenen Datenpunkte nach dem
Mond-Verfahren sind in rot, nach dem A¨tzen mit FeCl3-Lo¨sung in gru¨n und nach dem bubbling
transfer in schwarz markiert. Der bubbling transfer und die entsprechenden Raman-Messungen
wurden von Michael Weinl durchgefu¨hrt.
Graphen vorlag. Zusammen mit der Tatsache, dass die Defektkonzentration unabha¨ngig
vom Ablo¨severfahren war, bedeuten diese Ergebnisse, dass die mittels Raman-Spektroskopie
nachweisbaren Defekte bereits wa¨hrend des Wachstums im Graphen vorhanden waren und
nicht durch das Mond-Verfahren entstanden.
In der Literatur zeigte sich in vielen Arbeiten, dass das selektive Wachstum einer Mono-
lage Graphen sehr schwierig ist. Oft wurde ein Gemisch aus vielen Lagen erhalten. [1,261,264]
In den Fa¨llen, in denen nachgewiesenermaßen eine Monolage Graphen synthetisiert wurde,
wurde vereinzelt (fast) defektfreies Graphen erhalten, [81,84,126,292] wa¨hrend ha¨ufig Werte
von LD im Bereich von 12 - 31 nm
¶¶¶ auftraten. [52,108,109,201,293] Die hier erhaltenen Werte
von LD = 12± 5 nm lagen damit im Bereich der Literaturwerte.
¶¶¶Diese Werte wurden aus den gezeigten Raman-Spektren bestimmt.
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Zusammenfassend la¨sst sich damit sagen, dass das Mond-Verfahren im Prinzip eine
gangbare Route darstellt, um das Nickel aus dem System Graphen/Ni(111)/YSZ/Si(111)
zu entfernen. Dabei traten mit CO und Ni(CO)4 ausschließlich gasfo¨rmige Reaktanden
auf. Nach der Entfernung des Nickels lag das Graphen auf der isolierenden YSZ-Unterlage
und war damit vom Metall entkoppelt. Dies zeigte sich vor allem darin, dass Raman-
Spektren von Graphen erhalten wurden, was nicht der Fall war, solange das Graphen in
Kontakt mit dem Metall stand. Allerdings waren im Graphen noch Defekte vorhanden.
U¨ber Vergleichsexperimente, in denen das Graphen auf alternativen Routen abgelo¨st wurde,
wurde gezeigt, dass der Mond-Prozess nicht zu den Defekten fu¨hrte. Stattdessen waren die
Defekte bereits nach dem Graphenwachstum vorhanden.
Das Mond-Verfahren ist damit eine ernstzunehmende, alternative Route, um CVD-
Graphen von Nickel abzulo¨sen. Das Verfahren ist wahrscheinlich bei jeder Art von Nickel-
substraten anwendbar. Aufgrund der hier gewa¨hlten speziellen Filmarchitektur lag das
Graphen anschließend direkt auf einer isolierenden Unterlage. Die Vorteile liegen neben
einer einfachen Handhabung darin, dass keine Oberfla¨chenspannungen durch eine wa¨ssrige
Phase auftreten, die das Graphen scha¨digen ko¨nnten. Des Weiteren wird eine Kontamina-
tion des Graphens vermieden, da keine Polymerschicht zur Stabilisierung beno¨tigt wird.
Allerdings traten bisher mit Ru¨cksta¨nden an Nickelsuflid und aufgeplatzten Bereichen im
Graphen noch Probleme auf.
6.3.2.2 Strukturierung des Graphens vor dem Mond-Prozess
Eines der gezeigten Probleme war, dass es wa¨hrend des Mond-Prozesses zu einem Aufplatzen
des Graphens kam. Der wahrscheinliche Grund dafu¨r war mechanischer Stress, welcher
mo¨glicherweise durch Ni(CO)4 verursacht wurde, welches zwischen Graphen und Nickel
gefangen war. Eine Mo¨glichkeit, diesen mechanischen Stress zu verhindern, liegt in einer
Strukturierung des Graphens, so lange es noch auf dem Ni(111)-Film liegt. Dadurch entsteht
eine gro¨ßere Angriffsfla¨che fu¨r das CO und auch das gebildete Nickeltetracarbonyl kann
u¨ber die Bereiche, an denen das Graphen entfernt wurde, entweichen.
Um die Strukturierung zu testen, wurde der in Abb. 6.21a) gezeigte Aufbau verwendet.
Dieser diente dazu, das auf den Nickel-Filmen gewachsene Graphen durch lokalen Beschuss
mit Ar+-Ionen auf einer µm-Skala zu strukturieren. Als Maske dienten dabei TEM-Gitter.
Fu¨r die Strukturierungen wurden zwei verschiedene Gro¨ßen an TEM-Gittern verwendet,
die beide eine regelma¨ßige Anordnung von quadratischen Lo¨chern aufwiesen. Das gro¨bere
[Abb. 6.21b)] besaß Lo¨cher mit einer Kantenla¨nge von 92 µm und einer Steg-Breite von
33 µm. Das feinere Gitter [Abb. 6.21c)] besaß eine Lochgro¨ße von 6,5× 6,5 µm2 und eine
Steg-Breite von 6 µm. Die TEM-Gitter wurden an einem Tantal-Blech so befestigt, dass sie
sich wa¨hrend des Sputterns oberhalb des graphenbedeckten Ni(111)-Films befanden. Dabei
war ein Großteil des Films durch das Tantal-Blech verdeckt und konnte so als Referenz
verwendet werden. Aufgrund der Dicke der TEM-Gitter von 35± 5 µm musste im Fall des
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feineren Gitters ein senkrechter Einfall der Argon-Ionen sichergestellt werden, damit diese
das Gitter passieren konnten. Deswegen wurden die TEM-Gitter entsprechend dem Aufbau
der UHV-Kammer in einem 45◦-Winkel zur Probe angebracht.






Abbildung 6.21: a) Fotografie des Probenaufbaus fu¨r die Strukturierung des Graphens durch
Ar+-Sputtern sowie lichtmikroskopische Aufnahmen des b) gro¨beren und des c) feineren TEM-
Gitters.
Nach der anschließenden Entfernung des Nickels durch das Mond-Verfahren war das
strukturierte Graphen deutlich in den SEM-Bildern (Abb. 6.22) zu sehen. Die Bilder a) und
b) stammen dabei von zwei unterschiedlichen Stellen eines Films, der durch Verwendung
des feineren Gitters strukturiert wurde. Die dunkel abgebildeten Bereiche entsprechen
dem noch vorhandenen Graphen. Die hell abgebildeten, quadratischen Strukturen sind die
Bereiche, in denen das Graphen durch Sputtern entfernt wurde. Das Muster der TEM-
Gitter wurde hierbei sehr gut abgebildet und nur an wenigen Stellen waren Abweichungen
in Form fehlender Quadrate zu erkennen. Zusa¨tzlich traten noch helle Linien auf, die
vermutlich Lo¨cher im Graphen darstellten. Da diese Linien um die quadratischen Strukturen
auftraten, waren diese wahrscheinlich wa¨hrend des Sputter -Prozesses entstanden. An einer
anderen Stelle der Probe [Abb. 6.22b)] traten zusa¨tzliche Strukturen auf den verbliebenen
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Graphenstegen auf, die heller als das Graphen abgebildet wurden und in Form von Linien
von unten links nach oben rechts verliefen. Vergro¨ßerungen dieser Bereiche sind in Abb.
6.22c) und d) gezeigt. Hierbei ist klar zu erkennen, dass es sich um die aufgeplatzten Stellen
handelt, die schon im SEM-Bild einer nicht-strukturierten Probe (Abb. 6.17) beobachtet
wurden.




Abbildung 6.22: SEM-Bilder einer strukturierten Probe nach dem Mond-Prozess. Die Bilder
a) und b) stammen von zwei verschiedenen Stellen auf derselben Probe, wa¨hrend c) und d)
Vergro¨ßerungen von b) sind. Die Elektronenenergie fu¨r die Aufnahme betrug 5 keV.
Damit traten die aufgeplatzten Bereiche nur noch in einem Teil des Graphens auf,
wa¨hrend ein großer Teil des strukturierten Graphens intakt blieb. Aus den SEM-Bildern
wurde die Breite der erhaltenen Stege des Graphens bestimmt. Sie sind in Tabelle 6.6
gelistet. Diese variierten im Bereich von ca. 5,2 µm bis 6,9 µm, was gut zur Stegbreite des
TEM-Gitters mit 6 µm passt. Die kleinen Unterschiede entstanden vermutlich durch die
Montage der TEM-Gitter im 45◦-Winkel und durch die leichte Wellungen der TEM-Gitter
bei deren Montage. Die aufgeplatzten Bereiche traten dabei nur bei der gro¨ßten Stegbreite
von 6,9 µm auf. Dies bedeutet, dass die Strukturierung den mechanischen Stress reduzieren
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und somit das Aufplatzen des Graphens verhindern konnte. Dafu¨r musste die Gro¨ße der
Strukturen des Graphens unter einem Grenzwert liegen, der hier ca. 6,4 - 6,9 µm betrug.
Diese Gro¨ßenordnung deckt sich zudem mit dem in Abb. 6.17 sichtbaren Abstand zwischen
den aufgeplatzten Stellen.
Tabelle 6.6: U¨bersicht u¨ber die aus Abb. 6.22 bestimmten Steg-Breiten im Graphen. Gemessen
wurde jeweils in der Richtung oben links nach unten rechts (↘) und senkrecht dazu (↙).







Neben SEM wurden die strukturierten Bereiche auch mittels AFM∗∗∗∗ untersucht. Die
Strukturierung durch das TEM-Gitter ist im AFM-Bild von Abb. 6.23a) ebenfalls deutlich
zu erkennen. Auch die aufgeplatzten Bereiche sind in dem Bild sichtbar. Diese waren nur
in den Bereichen zu finden, die am weitesten von den graphenfreien Stellen entfernt waren.
Daher tauchten die aufgeplatzten Bereiche nur in der Mitte der Kreuze der Graphenstege
auf. Dies deckt sich mit den Ergebnissen aus den SEM-Messungen, bei denen ebenfalls eine
Entfernungsabha¨ngigkeit fu¨r die aufgeplatzten Bereiche gefunden wurde. Weiterhin waren
im AFM auch die Risse im Graphen zu erkennen, welche senkrecht zu den Graphen-Stegen
verliefen.
Der in Abb. 6.23a) markierte Bereich ist in Abb. 6.23b) als Topographie-Bild und in Abb.
6.23c) als Phasenkontrast-Bild vergro¨ßert dargestellt. Der Phasenkontrast ist abha¨ngig
von den mechanischen Eigenschaften der Probenoberfla¨che, [294] weswegen die gleichen
Materialien den selben Intensita¨tswert liefern. Es ist deutlich ein Unterschied zwischen
dem Graphen in der Bildmitte und dem YSZ (oben und unten) zu erkennen. Weiterhin ist
ersichtlich, dass im Bereich der Lo¨cher bzw. Risse im Graphen ebenfalls das YSZ gemessen
wurde. Das Ho¨henprofil u¨ber diesen Graphen-Steg entlang des markierten Pfads [Abb.
6.23d)] zeigte ein Maximum in der Mitte des Stegs, wa¨hrend die Ho¨he zu den Ra¨ndern hin
abnahm. Der gesamte Ho¨henunterschied betrug dabei ca. 80 - 100 nm. Das Graphen lag
daher in der Mitte des Stegs um diesen Betrag u¨ber der freien YSZ-Fla¨che. Das la¨sst sich
durch die Nickelsulfid-Ru¨cksta¨nde erkla¨ren, die als dreidimensionale Partikel unterhalb des
Graphens lagen (vgl. Kapitel 6.3.1.1 und Abb. 6.17). Passend dazu erschienen im Bereich
∗∗∗∗ Bei der Rasterkraftmikroskopie (atomic force microscopy, AFM) wird die Probe mit Hilfe einer
feinen Spitze abgerastert und dabei die Kraft zwischen Probe und Spitze gemessen. Die Kraft ha¨ngt
vom Abstand der Spitze zur Probe ab und kann daher als Regelgro¨ße beim Rastern und damit zur
Abbildung der Topographien von Proben verwendet werden. Im Gegensatz zum STM ist AFM auch
fu¨r isolierende Unterlagen geeignet.



















Abbildung 6.23: AFM-Bilder einer strukturierten Probe, die im tapping-Modus gemessen wurde.
a) Topographie-Bild. Der gru¨n markierte Bereich ist in b) als Topographie-Bild und in c) als
Phasenkontrast-Bild gezeigt. d) Ho¨henprofil entlang der in b) markierten Linie.
des Graphens sowohl in der Topographie als auch im Phasenkontrastbild helle Punkte, die
als dreidimensionale Partikel interpretiert werden ko¨nnen. Die graphenfreien YSZ-Fla¨chen
wiesen im Ho¨henprofil eine hohe Rauigkeit auf. Diese war deutlich gro¨ßer als der gemessene
Wert von ca. 0,5 nm fu¨r frische YSZ-Filme. [140] Auch dies besta¨tigt die Ru¨cksta¨nde von
dreidimensionalen Nickelsulfid-Partikeln.
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Die U¨berpru¨fung des Erfolgs der Strukturierung und der Graphen-Qualita¨t nach dem
Mond-Verfahren erfolgte mittels Raman-Spektroskopie. Das violette Spektrum in Abb.
6.24 zeigt ein Raman-Spektrum, das in einem Bereich aufgenommen wurde, der wa¨hrend
der Strukturierung durch die Tantal-Maske verdeckt war und damit als Referenz fu¨r
unstrukturiertes Graphen diente. Das gemessene Graphen wies eine vergleichbare Qualita¨t























 Graphen, feines TEM-Gitter
 Graphen, grobes Gitter (Rand)
 Graphen grobes Gitter (Mitte)
Abbildung 6.24: Raman-Spektren von ausgewa¨hlten Positionen der strukturierten Proben. Das
violette Spektrum wurde in einem vollsta¨ndig verdeckten und damit unstrukturierten Bereich
aufgenommen und diente als Referenzspektrum. Die weiteren Spektren stammten aus den struk-
turierten Bereichen: Rot: Loch; Schwarz: Steg, feines TEM-Gitter; Gru¨n: Steg (mittig); grobes
TEM-Gitter; Blau: Steg (Rand); grobes TEM-Gitter.
Im strukturierten Bereich konnte in den Lo¨chern kein Graphen mehr nachgewiesen
werden (rotes Spektrum). Dies spricht fu¨r eine vollsta¨ndige Entfernung des Graphens in
den gesputterten Bereichen. Das Raman-Spektrum von Graphen, welches u¨ber das feine
TEM-Gitter strukturiert wurde, zeigte sehr breite Signale der D- und G-Banden (schwarzes
Spektrum). Zusa¨tzlich war die 2D-Bande nicht mehr sichtbar. Beides bedeutet eine sehr
hohe Konzentration an Defekten. [255–257] Da das Referenzspektrum (violett) eine bessere
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Qualita¨t des Graphens zeigte, wurde das Graphen durch die Strukturierung bescha¨digt.
Um dies na¨her zu untersuchen, erfolgte die Strukturierung mit dem gro¨beren TEM-Gitter.
Dabei waren die Strukturen des erhaltenen Graphens groß genug, dass an verschiedenen
Stellen eines Graphen-Stegs Raman-Spektren aufgenommen werden konnten. Das gru¨ne
Spektrum wurde in der Mitte eines solchen Stegs aufgenommen und zeigte anhand einer
intensiveren D-Bande bereits eine Bescha¨digung des Graphens. Deutlicher fiel der Effekt
am Rand des Stegs auf. Das Graphen besaß dort eine sehr hohe Konzentration an Defekten
(blaues Spektrum). Die Abnahme der Defektkonzentration mit zunehmendem Abstand von
den gesputterten Bereichen bedeutet, dass die Bescha¨digung des Graphens wa¨hrend der
Strukturierung durch den Ionenbeschuss erfolgte. So folgten die Argon-Ionen nicht perfekt
der Bahn, die durch die Maske vorgegeben wurde, sondern trafen vereinzelt auch das
eigentlich verdeckte Graphen. Dabei erzeugten sie, beispielsweise durch das Herausschlagen
einzelner Kohlenstoffatome, Defekte.
Insgesamt zeigten die Messdaten, dass das Problem der aufgeplatzten Stellen im Graphen
mo¨glicherweise durch eine Strukturierung des Graphens vor dem Mond-Verfahren gelo¨st
werden kann. Allerdings fu¨hrte der Strukturierungsweg u¨ber das Sputtern mit Ar+ durch
eine Maske zu einer Bescha¨digung des Graphens. Mit etablierten Verfahren wie photo-
bzw. elektrolithographische Strukturierung stehen allerdings aussichtsreiche Alternativen
zur Verfu¨gung. Fu¨r eine Anwendung von Graphen in elektronischen Bauteilen muss das
Graphen ebenfalls strukturiert werden. Wa¨hrend dies in der Regel nach dem Transfer des
Graphens durchgefu¨hrt wird, ko¨nnte es stattdessen auch vor dem Transfer erfolgen. [295]
Die Notwendigkeit einer Strukturierung des Graphens vor dem Mond-Prozess, um ein
Aufplatzen des Graphens zu verhindern, stellt daher keinen Nachteil fu¨r das vorgestellte
Ablo¨severfahren dar.
7 Moire´-Strukturen
Eine allgemeine Eigenschaft von Graphen auf Metalloberfla¨chen ist die Bildung von großen
U¨berstrukturen, den sogenannten Moire´-Strukturen. [39,42] Die Ursache fu¨r diese U¨berstruk-
turen ist der Moire´-Effekt, der beim U¨berlapp zweier a¨hnlicher Gitter auftritt. Die beiden
Gitter unterscheiden sich dabei entweder in ihren Gitterkonstanten, in ihrer Ausrichtung
oder in einer Kombination aus beidem. Die Moire´-Strukturen wurden auch auf den in
dieser Arbeit verwendeten Ir(111)- und Ru(0001)-Filmen nach dem Graphenwachstum
beobachtet (vgl. Kapitel 5). Auf anderen Metallen, wie beispielsweise Pt(111), [58,60,296]
Rh(111), [297] oder Cu(111) [298] bilden sich a¨hnliche Strukturen aus. Ausnahme davon ist
das ausgerichtete Graphen auf Ni(111) und Co(0001), welches wegen der fast gleichen
Gitterkonstanten von Metall und Graphen eine (1× 1)-U¨berstruktur bildet. [63,299] Das
Auftreten von Moire´-Strukturen ist nicht nur auf das System Graphen/Metalloberfla¨che
begrenzt. Sie treten u¨berall auf, wo zweidimensionale Materialien mit ihrer kristallinen
Unterlage in Wechselwirkung stehen. Beispiele dafu¨r sind h-BN auf Pd(111), [300] MoS2 auf
HOPG(0001), [301] Graphen auf h-BN [302] und verdrehtes Bilagen-Graphen. [303,304] Auch
abseits der 2D-Materialien ist der Moire´-Effekt in der Oberfla¨chenanalytik ha¨ufig zu
beobachten. Beispiele dafu¨r sind Nickel-Inseln auf NiO, [305] heteroepitaktische, du¨nne
Metallfilme, [306] Rekonstruktionen von Einkristall-Oberfla¨chen [307,308] sowie adsorbierte
Edelgasschichten auf Graphit- oder Metalloberfla¨chen. [309–312]
Die Beschreibung von kommensurablen Einheitszellen von mo¨glichen Graphen-Moire´-
Strukturen kann jeweils durch eine Linearkombination der Grundgittervektoren des U¨ber-
gangsmetalls (TM) bzw. des Graphens erfolgen. Dies ist in Abb. 7.1 anhand des Beispiels des
R14◦-Graphens auf Ir(111) gezeigt. Fu¨r eine vollsta¨ndige Beschreibung der Moire´-Struktur
mu¨ssen die vier Vielfache der Grundgittervektoren m, n, r und s bestimmt werden, welche
beim Vorliegen einer kommensurablen Struktur ganzzahlig sein mu¨ssen.
Mathematisch wird dabei ha¨ufig der Ansatz gewa¨hlt, dass die U¨berstruktur bezu¨glich
des Grundgitters und bezu¨glich des Graphen-Gitters die gleiche Gro¨ße besitzt. Daraus la¨sst
sich folgende Formel∗ ableiten: [214]
aTM
√
m2 + n2 −mn = ag
√
r2 + s2 − rs (7.1)
∗Die Gleichung 7.1 gilt fu¨r hexagonale Gitter, bei denen die Gittervektoren so gewa¨hlt sind, dass sie in
einem 120◦-Winkel zueinander stehen. Wa¨hlt man die Gittervektoren so, dass sie in einem 60◦-Winkel
zueinander stehen, erha¨lt man folgende Gleichung: aTM
√
m2 + n2 +mn = ag
√







aMoiré = m • aTM + n • bTM = 4aTM + 1bTM
 
aMoiré = r • ag + s • bg = 4ag
Abbildung 7.1: Konstruktion einer Moire´-Struktur durch die U¨berlagerung zweier Gitter im
Realraum. Dargestellt ist das Beispiel des R14◦-Graphens auf Ir(111), welches eine (
√
13 ×√
13)R13,9◦-U¨berstruktur ausbildet. Das Gitter des U¨bergangsmetalls (TM) ist rot eingezeichnet,
das Graphengitter in blau und die Moire´-U¨berstruktur in gru¨n.
Dabei sind aTM und ag die Gitterkonstanten des Grundgitters und des Graphens. Auf
der linken Seite von Gl. 7.1 steht der Betrag des Vektors, der durch die Linearkombination
der Grundgittervektoren des U¨bergangsmetalls mit den Vielfachen m und n erhalten wird,
und auf der rechten Seite der entsprechende Fall bzgl. des Graphens. Fu¨r vorgegebene
Gitterkonstanten entha¨lt diese Formel vier Unbekannte (m, n, r und s). Daher gibt es
bisher keinen direkten Weg, diese vier Parameter zu bestimmen. Bisherige Lo¨sungs-Ansa¨tze
beruhten ha¨ufig auf dem
”
einfachen“ Durchspielen aller Mo¨glichkeiten. [221] Auch eine
numerische Lo¨sung ist mo¨glich. Dies ist zeitaufwendig, die Rechnung muss fu¨r jedes System
neu durchgefu¨hrt werden, und es gibt keine Garantie, dass die kleinste mo¨gliche Einheitszelle
und damit die
”
richtige“ Lo¨sung gefunden wird. Zudem ist fu¨r ein vorgegebenes Verha¨ltnis
von aTM/ag nicht zwingend eine Kombination von ganzen Zahlen mo¨glich, die Gleichung
7.1 erfu¨llen. Eine weitere Mo¨glichkeit zu bestimmen, welche Moire´-Strukturen durch
Kombination des Grundgitters mit einem Substratgitter gebildet werden ko¨nnen, besteht
darin, die beiden Gitter aufeinanderzulegen und dann das Graphengitter numerisch leicht zu
verzerren, bis sich kommensurable Moire´-Strukturen ergeben. [60] Es wird dann angenommen,
dass die tatsa¨chlich gebildete Moire´-Struktur diejenige ist, die die kleinstmo¨gliche Verzerrung
erfordert. Allerdings treten hier dieselben Probleme auf wie bei der zuvor beschriebenen
Methode.
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Diese Probleme ko¨nnen vermieden werden, wenn eine analytische Beschreibung der
Gitterparameter der Moire´-Struktur verwendet wird, wodurch ein direkter Zugang zu den
vier Parametern m, n, r und s mo¨glich ist. Die Moire´-U¨berstruktur von ausgerichtetem
Graphen (R0◦) auf Ir(111) konnte erfolgreich als Differenz der Wellenvektoren† ~kg vom
Graphen und ~kTM vom U¨bergangsmetall beschrieben werden:
‡ [44,211]
~kMoire´ = ~kg − ~kTM (7.2)
Ein a¨hnlicher Ansatz wurde bereits in fru¨heren Arbeiten verwendet. [305,314] Weiterhin
wurden ausgehend von Gl. 7.2 die Eigenschaften der Moire´-Zelle in Abha¨ngigkeit des Winkels
zwischen Graphen und Substrat sowie des Streckungsfaktors des Graphens berechnet. [139]
Allerdings gibt es bisher kein Kriterium, um zu testen, ob die so erhaltenen Moire´-Zellen
kommensurabel und damit echte Einheitszellen sind. Weiterhin gibt es viele Fa¨lle, wie
beispielsweise das um 19◦ und das um 30◦ gedrehte Graphen auf Ir(111), sowie das um 23,4◦
gedrehte Graphen auf Pt(111), deren Moire´-Strukturen sich u¨ber Gl. 7.2 nicht beschreiben
lassen, da dabei eine zu kleine und inkommensurable Moire´-Zelle erhalten wird. [59–61,66,296]
In Zusammenarbeit mit Prof. Dr. Sebastian Gu¨nther von der Technischen Universita¨t
Mu¨nchen wurde ein geometrisches Modell entwickelt, welches analytische Lo¨sungen fu¨r
die Beschreibung der Gitterparameter von Moire´-Strukturen lieferte. [214] Weiterhin wurde
ein Kriterium eingefu¨hrt, um die mo¨glichen kommensurablen Strukturen zu identifizieren
und direkt die beno¨tigten Parameter m, n, r und s zu bestimmen. Damit konnten alle
experimentell gefundenen Moire´-Strukturen erkla¨rt werden.
7.1 Optisches Analogon des eindimensionalen
Moire´-Effekts
Um den Moire´-Effekt zu beschreiben, wird in diesem Kapitel zuna¨chst ein optisches
Analogon behandelt, welches den eindimensionalen Moire´-Effekt zeigt. Abbildung 7.2a) zeigt
das zugrundeliegende Modell. Dabei wird Licht von einer Lampe emittiert und muss zwei
Intensita¨ts-Modulatoren passieren, bevor es auf einen Detektor trifft. Die Lichtintensita¨t
am Detektor wird hierbei als Funktion der Zeit aufgenommen. Als Intensita¨tsmodulatoren
dienen beispielsweise rotierende Ra¨der mit Speichen oder die Rotorbla¨tter eines Ventilators.
Die Modulatoren ko¨nnen jeweils durch periodische Funktionen f1(t) und f2(t) beschrieben
werden. Dazu wird eine Kosinusfunktion mit der Kreisfrequenz ω gewa¨hlt, die so definiert
ist, dass sie zwischen 0 und 1 verla¨uft:
fi(t) = 0,5× [1 + cos(ωit)] (7.3)
†Dabei ist
∣∣∣~kg∣∣∣ = 2piag und ∣∣∣~kTM∣∣∣ = 2piaTM
‡ Eine a¨hnliche Konstruktion ist in Abb. 7.9 graphisch dargestellt.
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Abbildung 7.2: Optisches Analogon fu¨r eine eindimensionale Moire´-Struktur. a) Zwischen einer
Lichtquelle und dem Photodetektor sind zwei rotierende Ra¨der mit Speichen platziert, welche die
Lichtintensita¨t modulieren. Die Modulationsfunktionen der beiden Ra¨der sind f1(t) sowie f2(t),
und das Intensita¨tssignal am Detektor I(t) ist durch f1(t)× f2(t) gegeben. b) U¨bertrag auf eine
ra¨umlich ausgedehnte Moire´-Struktur: Hier befinden sich zwischen einer ra¨umlich ausgedehnten
Lichtquelle und dem Detektor zwei Gitter. Das Modulationssignal am Detektor f1(x)× f2(x) ist
das gleiche wie in a). [214]
Wird nur ein Modulator verwendet, la¨sst sich am Detektor folglich der Intensita¨tsverlauf
einer Kosinusfunktion messen. Bei zwei dazwischengeschalteten Modulatoren kommt es
zu einer U¨berlagerung der beiden periodischen Funktionen, und die gemessene Intensita¨t
ist deutlich komplexer (Abb. 7.2). Die Intensita¨t am Detektor I(t) la¨sst sich dabei durch
Multiplikation der einzelnen Modulationsfunktionen f1(t)× f2(t) beschreiben. [315]
Die beiden Modulatoren ko¨nnen alternativ durch zwei Gitter ersetzt werden. Durch diese
scheint Licht, ausgehend von einer ra¨umlich ausgedehnten Lichtquelle, auf einen ebenfalls
ra¨umlich ausgedehnten Detektor [Abb. 7.2b)]. Dadurch la¨sst sich das oben beschriebene
Modell direkt in den Fall eines U¨berlapps zweier Gitter und den daraus resultierenden
Intensita¨tsverlauf umwandeln. Die Lo¨sungen fu¨r die beiden Fa¨lle sind dabei identisch, mit
dem Unterschied, dass einmal die Zeit-Koordinate t und einmal die Raum-Koordinate x
betrachtet wird. Aus der Kreisfrequenz ω wird die Raumfrequenz k.§ Entsprechend ko¨nnen
die Modulationsfunktionen f1(x) und f2(x) analog Gl. 7.3 wie folgt angegeben werden:
fi(x) = 0,5× [1 + cos(kix)] (7.4)
§Das Wort
”
Raumfrequenz“ betont, dass es sich um eine Variation in Abha¨ngigkeit des Ortes x handelt.
Sie ha¨ngt gema¨ß k = 2piλ mit der Wellenla¨nge λ der Schwingung zusammen.
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Im Folgenden wird der Intensita¨tsverlauf fu¨r I(x) berechnet. Dieser ergibt sich aus dem
Produkt von f1(x) und f2(x):
I(x) = f1(x)× f2(x) = 0,25× [1 + cos(k1x)]× [1 + cos(k2x)]
= 0,25× {1 + cos(k1x) + cos(k2x) + 0,5× [cos((k1 − k2)x) + cos((k1 + k2)x)]}
(7.5)
Diese Lo¨sung ist in Abb. 7.2 graphisch dargestellt. Dabei lassen sich neben den ur-
spru¨nglichen Frequenzen k1 und k2 zwei weitere Schwingungsfrequenzen identifizieren. Die
langwellige Schwingung entsteht durch den Term k1 − k2. In den Bereichen, in denen sie
ihre Minima besitzt, ist in Abb. 7.2 zusa¨tzlich eine hohe Frequenz sichtbar, die durch den
Term k1 + k2 beschrieben wird. Entscheidend fu¨r das Folgende ist die langwellige Struktur,
die im Wesentlichen einer Schwebung entspricht. [316] Diese Schwebung ist dabei identisch
mit einer Moire´-Struktur. Der zugrundeliegende Differenzterm (k1 − k2) ist auch die Basis
fu¨r die Beschreibung einer Moire´-Struktur nach Gl. 7.2.
Um das gezeigte einfache Modell auf komplexere Systeme u¨bertragen zu ko¨nnen, ist
eine allgemeine Vorschrift no¨tig, wie die fu¨r den Moire´-Effekt wichtigen Differenzterme
bestimmt werden ko¨nnen. Dafu¨r erfolgt zuna¨chst eine Analyse der im gezeigten Modell





jeweils ±ki als Frequenzen. Die in den einzelnen Modulationsfunktionen sowie in deren
Produkt enthaltenen Raumfrequenzen sind in Tabelle 7.1 aufgelistet. Die dazugeho¨rigen
Fourier-Komponenten sind in Abb. 7.3 graphisch dargestellt. Die entsprechenden Frequenzen
weisen diskrete Werte auf. Fu¨r fi(x) tritt neben k = 0 vom Betrag her nur eine Frequenz
auf.
Tabelle 7.1: Frequenzen und Amplituden der Modulationsfunktionen fi(x), sowie des Signals
am Detektor f1(x)× f2(x), bestimmt aus der exakten Lo¨sung von Gl. 7.5. [214]
f1(x) = 0,5× (1 + cos(k1x)) f2(x) = 0,5× (1 + cos(k2x)) f1(x)× f2(x)
Frequenz ki Amplitude Frequenz ki Amplitude Frequenz ki Amplitude
0 0,5 × 1 0 0,5 × 1 0 0,25 × 1
±k1 0,5 × 1/2 ±k2 0,5 × 1/2 ±k1 0,25 × 1/2
±k2 0,25 × 1/2
±(k1 − k2) 0,25 × 1/4
±(k1 + k2) 0,25 × 1/4
Statt die Frequenzanalyse fu¨r das Produkt f1(x)×f2(x) durchzufu¨hren, kann das Frequenz-
spektrum des Detektorsignals auch u¨ber das Faltungstheorem der Fourier-Transformation
erhalten werden:
F {f1 × f2} (k) = F {f1} (k)⊗ F {f2} (k) =
∞∫
−∞


























k1 - k2 k1 + k2
Abbildung 7.3: Darstellung der Fourier-Komponenten der Funktionen a) f1(x), b) f2(x) und c)
f1(x)× f2(x). Die Pfeile beschreiben die geometrische Konstruktion, um das Frequenzspektrum
der Produktfunktion zu erhalten. Die Konstruktion basiert auf dem Faltungstheorem der Fourier-
Transformation (Gl. 7.6). [214]
Hierzu wird zuna¨chst jede Funktion fi(x) einzeln fouriertransformiert und anschließend
eine Faltung dieser Fourier-Transformierten gema¨ß Gl. 7.6 durchgefu¨hrt. Diese Rechnung
kann mit Hilfe einer geometrischen Konstruktion deutlich vereinfacht werden, da die Mo-
dulationsfunktionen fi(x) nur diskrete Frequenzen aufweisen. Folglich fu¨hrt das Integral in
Gl. 7.6 nur dann zu Werten ungleich Null, wenn die Verschiebung τ zwischen F {f1} (k− τ)
und F {f2} (k) so gewa¨hlt wird, dass jeweils zwei der vorhandenen Raumfrequenzen zu-
sammenfallen. Die dafu¨r no¨tigen Translationsvektoren lassen sich leicht bestimmen, wie
die Pfeile in Abb. 7.3 a) und b) zeigen. Ausgehend von diesen la¨sst sich das Frequenzspek-
trum der Produktfunktion einfach konstruieren [Abb. 7.3 c)]. Die zugeho¨rigen Amplituden
ergeben sich durch Multiplikation der Amplituden der u¨berlappenden Signale. Die so
erhaltenen Frequenzen und Amplituden sind in U¨bereinstimmung mit den in Tabelle 7.1
gelisteten Werten und den in Gl. 7.5 auftauchenden Frequenzen. Um die Frequenz k = 0 in
Abb. 7.3 c) tauchen zwei Satelliten auf, die im Realraum der langwelligen Modulation der
Moire´-Struktur entsprechen.
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U¨ber die geometrische Konstruktion lassen sich alle Raumfrequenzen der Produktfunk-
tionen bestimmen, wobei nur die Frequenzspektren der Modulationsfunktionen beno¨tigt
werden. Entscheidend fu¨r die Beschreibung von Moire´-Strukturen sind vor allem die kleins-
ten in der Produktfunktion enthaltenen Frequenzen, da sie die langwellige Schwebung und
damit die Moire´-Struktur repra¨sentieren.
7.2 Anwendung auf 2D hexagonale Gitter
Nach der Beschreibung des eindimensionalen Moire´-Effekts ist ein U¨bertrag in den zweidi-
mensionalen Fall no¨tig, um die bei Graphen auf U¨bergangsmetallen auftretenden U¨ber-
strukturen zu beschreiben. Wa¨hrend die Vorgehensweise prinzipiell fu¨r beliebige 2D-Gitter
angewendet werden kann, wird in dieser Arbeit explizit nur auf den Fall zweier sich
u¨berlagernder hexagonaler Gitter eingegangen.
Analog dem eindimensionalen Fall wurde auch fu¨r das zweidimensionale Gitter zuna¨chst
eine systematische Analyse der auftretenden Raumfrequenzen durchgefu¨hrt. Als Modell-
funktion wurde ein primitives hexagonales Gitter verwendet. Die Einheitsvektoren wurden
dabei so definiert, dass sie im Realraum einen Winkel von 120◦ und im reziproken Raum
entsprechend einen Winkel von 60◦ aufspannen. Obwohl die Einheitszelle des Graphens
zwei Atome entha¨lt [vgl. 1.1a)], ist fu¨r die Analyse der auftretenden Raumfrequenzen die
Betrachtung eines primitiven Gitters ausreichend. Die Einheitszelle von Graphen kann als
Summe zweier versetzter primitiver hexagonaler Gitter beschrieben werden und, weil die
Fourier-Transformation linear ist, a¨ndern sich bei der Beru¨cksichtigung beider primitiver
Teil-Gitter nur die Amplituden. Es erscheinen keine neuen Frequenzen. [139] Aus demselben
Grund ist auch die Betrachtung der obersten Atomlage des Metalls ausreichend. Die tieferen
Lagen mu¨ssen nicht beru¨cksichtigt werden. Sie enthalten keine neuen Frequenzen.
































Die Skalierungsfaktoren 1/9 und 8/9 sind hierbei so gewa¨hlt, dass der Wertebereich dieser
Funktion zwischen 0 und 1 liegt. Weiterhin entha¨lt sie ausschließlich Frequenzen der nullten
und ersten Ordnung. Eine weitere Eigenschaft dieser Funktion ist, dass u¨ber deren Potenz
die Ordnungen der auftretenden Frequenzen eingestellt werden ko¨nnen. So entha¨lt die
n-te Potenz dieser Funktion die Frequenzen bis zur n-ten Ordnung. Die auftretenden
Frequenzen in den Funktionen fn und die Amplituden der Fourierkomponenten sind in
Tab. 7.2 angegeben.
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Tabelle 7.2: Frequenzen und Amlituden der Fourier-Komponenten, die in den Funktionen fn(~r)
nach Gl. 7.7 bis zur dritten Ordnung (n = 1− 3) enthalten sind. [214]
Frequenzen ki = (r, s)
1. Ordnung 2. Ordnung 3. Ordnung
(1,0), (0,1), (1,1), (1¯,2), (2,0), (0,2),
(1¯,1), (1¯,0), (2¯,1), (1¯, 1¯), (2¯,2), (2¯,0),
(0,0) (0, 1¯), (1, 1¯) (1, 2¯), (2, 1¯) (0, 2¯), (2, 2¯) (2,1), ... (3,0), ...
f(~r) Amplitude 3 1
×1/32
f 2(~r) Amplitude 15 8 2 1
×1/34
f 3(~r) Amplitude 93 60 24 15 3 1
×1/36
Grauwertbilder der Funktionen f , f 2 und f 3 im Realraum sind in Abb. 7.4 (links) gezeigt.
U¨ber eine zweidimensionale Fourier-Transformation wurde daraus der reziproke Raum
berechnet, welcher auf der rechten Seite in Abb. 7.4 gezeigt ist. Zur besseren U¨bersicht ist
nur ein Viertel des reziproken Raums dargestellt und die auftretenden Reflexe sind mit
Kreisen markiert und indiziert. Es tauchen jeweils nur die in Tab. 7.2 genannten Raumfre-
quenzen auf. Im Realraum enthalten alle drei Funktionen die Translations-Symmetrie eines
primitiven, zweidimensionalen und hexagonalen Gitters. Die Einfu¨hrung von Frequenzen
ho¨herer Ordnungen fu¨hrt zu neuen Reflexen im reziproken Raum. Im Realraum vera¨ndert
sich dabei die Gitterkonstante nicht. Stattdessen wird durch die Einfu¨hrung ho¨herer Ord-
nungen das hell abgebildete Motiv lokalisierter dargestellt. Im Grenzfall einer Funktion der
∞-ten Ordnung wird die Funktion im Realraum durch Delta-Funktionen beschrieben.



































































































Abbildung 7.4: Realraum (links) und reziproker Raum (rechts) der Funktionen f , f2 und f3,
welche fu¨r die Frequenzanalyse der zweidimensionalen Moire´-Gitter verwendet wurden. Fu¨r die
Berechnungen wurde die Gitterkonstante von Ir(111) mit a = 2,715 A˚ eingesetzt. Der reziproke
Raum wurde durch eine 2D-Fourier-Transformation erhalten. Die Grauskala der Realraumbilder
geht von 0 bis 1. Bei den Bildern des reziproken Raums wurde die Grauskala aufgrund großer
Intensita¨tsunterschiede (vgl. Tab. 7.2) individuell angepasst. Die auftauchenden Reflexe sind
durch Kreise markiert. [214]
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Ausgehend von diesen Funktionen kann nun das Produkt fg× fTM der beiden Gitter mit
den Gitterkonstanten ag und aTM berechnet werden. Das so erhaltene Gitter hat die Eigen-
schaften eines Moire´-Gitters. [44,139,211] Die Raumfrequenzen, die in der Modulationsfunktion
enthalten sind, ko¨nnen mittels Fourier-Transformation erhalten werden.
Im Folgenden wird die Analyse der Modulationsfunktion fg(ϕ) × fTM fu¨r den Fall
Graphen/Ir(111) mit den Gitterkonstanten 2,715 A˚ [TM = Ir(111)] und 2,460 A˚ (Graphen)
durchgefu¨hrt, wobei ϕ der Winkel zwischen den beiden Gittern ist.¶ Dabei wird zuna¨chst
von einer gleichen Ausrichtung der beiden Gitter ausgegangen (ϕ = 0◦). Dies entspricht dem
R0◦-Moire´, welches im System Graphen/Ir(111) bekannt ist. [44,59,61,211] Die Realraumbilder
und die Bilder des reziproken Raums der Funktion fg × fIr sind fu¨r die erste (f) und
zweite (f 2) Ordnung in Abb. 7.5 gezeigt. Die beiden Realraumbilder zeigen die langwellige
Moire´-Struktur, deren Gro¨ße gut mit der in der Literatur beschriebenen (9,32 × 9,32)-
U¨berstruktur [211] u¨bereinstimmt. Ein Vergleich mit der Ausrichtung des Grundgitters in Abb.
7.4 zeigt, dass die Moire´-U¨berstruktur die gleiche Orientierung wie das Grundgitter besitzt.
Die erhaltenen Realraumbilder entsprechen dem zweidimensionalen Analogon der optischen
U¨berlagerung zweier eindimensionaler Gitter aus Abb. 7.2b). Die Fourier-Transformierte
der Modulationsfunktion der ersten Ordnung entha¨lt neben den Reflexen der einzelnen
Gitter (markiert durch Pfeile) eine große Anzahl neuer Reflexe. Entscheidend ist dabei
das Hexagon um den (0,0)-Reflex, welches in Abb. 7.5 mit einem Kreis markiert ist. Die
kleinen ~k-Vektoren dieses Hexagons beschreiben die langwellige Periodizita¨t im Realraum
und damit die Moire´-Zelle. Wie bereits bei der Diskussion des Realraums beschrieben, zeigt
die Orientierung dieses Hexagons die Ausrichtung der Moire´-Zelle am Grundgitter.
Die Einfu¨hrung der zweiten Ordnung a¨ußert sich im Realraum in einer sta¨rkeren Lokali-
sierung der Motive, ohne dass sich dabei die Gro¨ße der Einheitszelle a¨ndert. Im reziproken
Raum sind zusa¨tzliche Satelliten-Reflexe sichtbar, das innerste Hexagon und damit die
Moire´-Struktur bleibt unvera¨ndert. Eine Hinzunahme ho¨herer Ordnungen liefert in diesem
Fall keine neuen Informationen. Daher wird fu¨r die weitere Diskussion zuna¨chst nur die
erste Ordnung betrachtet.
¶ Fu¨r die Beru¨cksichtigung von ϕ wird die Funktion fi mittels einer Drehmatrix um ϕ gedreht.













































































Abbildung 7.5: Bilder des Realraums (links) und des reziproken Raums (rechts) der Funktion
fg × fTM fu¨r die erste (f , oben) und zweite Ordnung (f2, unten). Die Gitter sind hierbei gleich
orientiert (ϕ = 0◦). Die Kreise markieren die Satelliten, die den (0,0)-Reflex umgeben und die der
langwelligen Schwebung der Moire´-Struktur entsprechen. Es wurden die Gitterkonstanten fu¨r das
System Graphen/Ir(111) gewa¨hlt: aTM=Ir = 2,715 A˚ und ag = 2,460 A˚.
[214]
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Analog dem Fall des eindimensionalen Moire´s (vgl. Kapitel 7.1) ko¨nnen die auftretenden
Raumfrequenzen fu¨r eine zweidimensionale Moire´-Struktur u¨ber das Faltungstheorem (Gl.
7.6) konstruiert werden. In Abb. 7.6 werden dazu zuna¨chst die Raumfrequenzen der ersten
Ordnung des hexagonalen Graphen- und des Metallgitters konstruiert (linke Seite), was den
Komponenten in den Fourier-Transformierten F {fTM} und F {fg} entspricht. Da in beiden
Funktionen diskrete Reflexe auftauchen, ergibt die Faltung nur dann einen Wert ungleich
Null, wenn jeweils zwei enthaltene Raumfrequenzen aufeinanderfallen. Die dafu¨r no¨tigen
Verschiebungsvektoren liefern die Reflexpositionen der Funktion F {fg × fTM}. Insgesamt
treten 48 mo¨gliche Verschiebungsvektoren auf. Wegen der hexagonalen Symmetrie sind viele
dieser Vektoren a¨quivalent, wodurch effektiv nur noch acht beru¨cksichtigt werden mu¨ssen.
Diese sind in Abb. 7.6 als gru¨ne Pfeile (a - h) eingezeichnet. Die Konstruktion aller 48∗∗ so
erhaltenen Reflexe ist in Abb. 7.6 (rechte Seite) durchgefu¨hrt. 36 (6×6; b - g) davon fu¨hren
zu neuen Reflexen, die durch schwarze Quadrate gekennzeichnet sind. Die u¨brigen Reflexe
geho¨ren zu den Gittern fg und fTM. Ein Vergleich mit dem berechneten Frequenzspektrum
des Produktes fg × fTM fu¨r die erste Ordnung (Abb. 7.5 oben rechts) zeigt, dass mit dieser









































 TM     Graphen   Moiré
Abbildung 7.6: Geometrische Konstruktion der in fg × fTM enthaltenen Raumfrequenzen.
Links: (0,0)-Reflex und Raumfrequenzen der ersten Ordnung des hexagonalen Graphen- (blaue
Kreise) und des Metallgitters (rote Kreuze). Zur Veranschaulichung wurde ein Verha¨ltnis von
kg : kTM = 6 : 5 gewa¨hlt. Gru¨ne Pfeile kennzeichnen die acht verschiedenen Verschiebungsvektoren,
die fu¨r die geometrische Konstruktion der Faltung beno¨tigt werden. Die durch diese Vektoren
konstruierten Raumfrequenzen und die jeweils symmetrisch a¨quivalenten Raumfrequenzen sind in
der rechten Abbildung eingezeichnet. Neue Reflexe sind als schwarze Quadrate gekennzeichnet.
Das so erhaltene Spektrum ist identisch mit der Fourier-Transformierten F {fg × fTM}. [214]
∗∗ neben dem (0,0)-Reflex
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Wie bereits bei der Diskussion von Abb. 7.5 gezeigt, sind die kleinsten Frequenzen des
Gitters fg × fTM fu¨r die Beschreibung der Moire´-Struktur entscheidend. Aus Abb. 7.6
ist ersichtlich, dass fu¨r die Konstruktion des kleinsten Hexagons um den (0,0)-Reflex der
Vektor b verantwortlich ist. Dieser Vektor, bzw. die symmetrisch a¨quivalenten Vektoren
dazu, ko¨nnen u¨ber folgende Formel berechnet werden:
~kMoire´ = (1,0)g − (1,0)TM (7.8)
Die so hergeleitete Gleichung ist mit der in der Literatur fu¨r R0◦-Graphen auf Ir(111)
angegebenen Gl. 7.2 [44,211] identisch und liefert eine klare Definition einer Moire´-Struktur
als Schwebung.
Als na¨chstes wurde untersucht, wie sich die Moire´-Struktur vera¨ndert, wenn das Gra-
phen gegenu¨ber dem Grundgitter verdreht wird. Die erhaltenen Bilder des Real- und
des reziproken Raums bei einer Verdrehung†† des Graphens gegenu¨ber dem Metall um
ϕ = 1◦ sind in Abb. 7.7 gezeigt. Im Vergleich zum nicht-verdrehten Graphen (vgl. Abb. 7.5)
a¨ndert sich in den Realraumbildern die Gro¨ße der Moire´-Zelle nur minimal. Dagegen ist bei
der Orientierung der Moire´-Struktur zum Grundgitter ein deutlicher Versta¨rkungseffekt
zu beobachten. Obwohl der Winkel zwischen dem Graphen und dem Metall nur 1◦ be-
tra¨gt, ist die Moire´-Struktur deutlich weiter gedreht (ca. 10◦). Dies deckt sich mit der
in der Literatur bereits beschriebenen Versta¨rkung. [44,211] Die beiden Effekte einer fast
unvera¨nderten Gitterkonstante und einer versta¨rkten Verdrehung der Moire´-Zelle sind auch
in der Fourier-Transformierten zu erkennen. Das Hexagon um den (0,0)-Reflex besitzt
fast die gleiche Gro¨ße wie in Abb. 7.5, ist aber deutlich verdreht. Analog dem Fall des
nicht-verdrehten Graphens fu¨hrt die Verwendung ho¨herer Ordnungen nur zu einer sta¨rkeren
Lokalisierung im Realraum und zu zusa¨tzlichen Reflexen in der Fourier-Transformierten.
Das kleinste Hexagon um den (0,0)-Reflex und damit die Moire´-Zelle bleibt unvera¨ndert.














































































Abbildung 7.7: Bilder des Realraums und der Fourier-Transformierten der Produktfunktion
fg(ϕ = 1
◦) × fTM fu¨r die erste (f) und zweite (f2) Ordnung. Das Hexagon um den (0,0)-
Reflex im reziproken Raum ist durch einen Kreis markiert. Fu¨r die Berechnung wurden folgende
Gitterkonstanten verwendet: aTM=Ir = 2,715 A˚ und ag = 2,460 A˚.
[214]
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Interessanter wird die Situation bei gro¨ßeren Winkeln zwischen dem Graphengitter und
dem Metall. Als Beispiel dafu¨r wurde eine Verdrehung von ϕ = 29,6◦ gewa¨hlt, weil dieser
Fall im System Graphen/Ir(111) experimentell beobachtet und ausfu¨hrlich mit LEED
und STM untersucht wurde. [59] Analog der Literatur wird dieser Fall im Folgenden als
R30◦-Graphen bezeichnet. Die entsprechenden Bilder des Realraums und des reziproken
Raums sind in Abb. 7.8 gezeigt. Die Realraumbilder unterscheiden sich deutlich von denen
bei kleinen Drehwinkeln (Abb. 7.5 und Abb. 7.7). Vor allem fa¨llt ein unterschiedlicher
”
atomarer“ Kontrast auf. Die langwellige Moire´-Struktur ist immer noch vorhanden, aber
deutlich schwerer zu erkennen. Die wesentlichen Unterschiede treten aber im reziproken
Raum auf. In der Fourier-Transformierten erscheinen neue Punkte, die knapp neben den
Positionen liegen, die eine
(√
3×√3)R30◦-Struktur bzgl. des Ir(111)-Grundgitters im
reziproken Raum liefern wu¨rde (in Abb. 7.8 durch rote Punkte gekennzeichnet).‡‡ Diese
a¨ußern sich im Realraum in einem Motiv, dass na¨herungsweise einer
(√
3×√3)R30◦-
U¨berstruktur entspricht und fu¨r den unterschiedlichen
”
atomaren“ Kontrast gegenu¨ber
Abb. 7.5 verantwortlich ist. Da dieses Motiv keine Translationssymmetrie besitzt, ist es
keine Einheitszelle. Weiterhin taucht in der ersten Ordnung im reziproken Raum kein
Hexagon um den (0,0)-Reflex auf, weshalb auch keine langwellige Moire´-U¨berstruktur
vorhanden ist. Dieses Hexagon erscheint erst, wenn Funktionen zweiter Ordnung verwendet
werden. Es passt von seiner Gro¨ße und Ausrichtung zu der sichtbaren Moire´-Struktur
im Realraum. Daraus wird deutlich, dass fu¨r die Beschreibung der R30◦-Struktur die
Raumfrequenzen der zweiten Ordnung beru¨cksichtigt werden mu¨ssen.
In der Literatur wurde das Motiv einer
(√
3×√3)R30◦-U¨berstruktur sowohl durch
LEED- als auch durch STM-Messungen besta¨tigt. [59] Um es von einer kommensurablen
Struktur abzugrenzen, wurde es in der Literatur als lokales Koinzidenz-Gitter bezeichnet.
Die kommensurable Moire´-Einheitszelle konnte nur im STM nachgewiesen werden und
deckt sich mit der in Abb. 7.8 berechneten Moire´-Zelle unter Beru¨cksichtigung der zweiten
Ordnung. Die Amplituden der Raumfrequenzen nehmen mit zunehmender Ordnung stark
ab (vgl. Tabelle 7.2). Entsprechend gilt dasselbe fu¨r die daraus konstruierten Raumfrequen-
zen der Moire´-Struktur. Die Intensita¨t der entsprechenden Informationen nimmt daher mit
steigender Ordnung stark ab. Die Messdaten zeigen demnach hauptsa¨chlich die Eigenschaf-































































Abbildung 7.8: Realer und reziproker Raum der Funktion fg(ϕ = 29,6





Ordnung. In beiden Ordnungen ist das Hauptmotiv im Realraum eine
U¨berstruktur, die durch eine
(√
3×√3)R30◦-Struktur angena¨hert werden kann. In der Fourier-
Transformierten der ersten Ordnung ist kein Hexagon um den (0,0)-Reflex zu sehen (markiert durch
einen Kreis). Die Reflexe mit der kleinsten Raumfrequenz geho¨ren zum
(√
3×√3)R30◦-Motiv.
Die Reflexpositionen fu¨r eine kommensurable
(√
3×√3)R30◦-U¨berstruktur sind rot eingezeich-
net. Durch die Einfu¨hrung der zweiten Ordnung ist das fu¨r die Moire´-U¨berstruktur verantwortliche
Hexagon um den (0,0)-Reflex zu erkennen. Im Realraum der zweiten Ordnung ist die langwel-
lige Moire´-Zelle ebenfalls deutlich sichtbar. Fu¨r die Berechnung wurden die Gitterkonstanten
aTM=Ir = 2,715 A˚ und ag = 2,460 A˚ verwendet.
[214]
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Um zu erkla¨ren, warum fu¨r die Beschreibung des R30◦-Moire´s die Verwendung der
zweiten Ordnung no¨tig ist, muss die geometrische Konstruktion analog Abb. 7.6 explizit
fu¨r ho¨here Ordnungen durchgefu¨hrt werden. In Abb. 7.9 (oben) ist der reziproke Raum
fu¨r ϕ = 29,6◦ gezeigt, wobei Raumfrequenzen bis zur dritten Ordnung mit einbezogen
sind. Die Reflexe des hexagonalen Ir(111)-Gitters sind mit roten Kreuzen und die des
Graphens durch blaue Kreise gekennzeichnet. Es ist deutlich zu erkennen, dass die (1,0)-
Reflexe von Graphen und Iridium relativ weit voneinander entfernt sind. Eine Differenz
der dazugeho¨rigen Vektoren nach Gl. 7.8 wu¨rde in einem vergleichsweise großen ~k-Vektor
und somit in einer sehr kleinen Gitterkonstanten der Moire´-Struktur resultieren. Da diese
die in Abb. 7.8 sichtbare Moire´-Struktur nicht beschreibt, kann die Gleichung 7.8 folglich
nicht fu¨r stark verdrehtes Graphen angewandt werden. Bei der Betrachtung der Reflexe
zweiter Ordnung finden sich dagegen zwei nahe beieinander liegende Reflexe, die durch
einen Kreis markiert sind. Konkret sind es die (1,1)g- und (0,2)Ir-Reflexe. Entsprechend
der geometrischen Konstruktion nach Gl. 7.6 taucht der Differenzvektor zwischen diesen
beiden Reflexen als Reflex der Moire´-Struktur auf. Mit diesem Vektor la¨sst sich das kleine
Hexagon um den (0,0)-Reflex konstruieren. Da dies die kleinsten auftretenden ~k-Vektoren
sind, beschreiben diese die Moire´-Zelle. Ausgehend von dieser Konstruktion la¨sst sich
folgende Beschreibung herleiten:
~kMoire´ = (1,1)g − (0,2)TM (7.9)
Da hier Raumfrequenzen der zweiten Ordnung auftauchen, wird es als Moire´ zweiter
Ordnung bezeichnet.
Fu¨r eine vollsta¨ndige Beschreibung der auftretenden Moire´-Strukturen mu¨ssen alle
Fa¨lle untersucht werden, in denen zwei Reflexe nahe beieinander liegen und so kleine
Differenzvektoren auftreten. Bei der Verwendung von Frequenzen bis zur dritten Ordnung
tritt dies, neben R0◦ und R30◦, noch bei Winkeln um ϕ = 19,1◦ auf. Fu¨r das konkrete
Beispiel von ϕ = 18,5◦ ist die Konstruktion in Abb. 7.9 (unten) gezeigt. Hierbei sind die
(1,2)g- und (0,3)Ir-Reflexe beteiligt. Beide treten erst bei Verwendung der dritten Ordnung
auf. Die daraus resultierende Moire´-Struktur wird daher Moire´ dritter Ordnung genannt.
U¨ber den entsprechenden Differenzvektor la¨sst sich eine dritte Formel zur Beschreibung
von Moire´-Strukturen herleiten:
~kMoire´ = (1,2)g − (0,3)TM (7.10)
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 TM = Ir(111)    Graphen    Moiré
kmoiré = (1,1)g - (0,2)TM











Abbildung 7.9: Oben: Geometrische Konstruktion der Moire´-Struktur des R30◦-Graphens. Die
(1,1)g- und (0,2)Ir-Reflexe liegen nahe beieinander. Deren Differenzvektor (rechts) ist verantwortlich
fu¨r das Hexagon um den (0,0)-Reflex und damit fu¨r die Moire´-Zelle. Unten: Geometrische
Konstruktion fu¨r einen Drehwinkel von ϕ = 18,5◦, entsprechend dem R18,5◦-Graphen. In diesem
Fall ergibt sich der Moire´-Differenzvektor aus den (1,2)g- und (0,3)Ir-Reflexen, welche nahe
beieinander liegen. Fu¨r die Konstruktion wurde das System G/Ir(111) verwendet: aTM=Ir = 2,715 A˚
und ag = 2,460 A˚.
[214]
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Generell erscheinen die kleinen Raumfrequenzen und damit mo¨gliche Moire´-Strukturen§§,
wenn zwei Reflexe der jeweiligen Gitter nahe beieinander liegen. Der Grund dafu¨r ist
das Faltungstheorem. Fu¨r eine Beschreibung von Moire´-Strukturen mu¨ssen dazu die
Reflexpositionen der jeweiligen Gitter konstruiert werden. Anschließend werden die Reflexe
gesucht, die den ku¨rzesten Abstand voneinander besitzen, und es wird deren Differenzvektor
bestimmt. U¨ber diesen lassen sich alle Eigenschaften der Moire´-Struktur bestimmen, und
deren Verhalten bei einer A¨nderung der Gitterparameter kann vorhergesagt werden. Eine
vollsta¨ndige Analyse aller durch das Produkt fg × fTM auftretenden Reflexe ist nicht
no¨tig. Diese Strategie kann ohne Abstriche auf ho¨here Ordnungen oder beliebige Gitter
u¨bertragen werden. Fu¨r die hier behandelten hexagonalen Gitter ist es ausreichend, sich
auf die Fa¨lle n = 1, 2 und 3 zu beschra¨nken. Wie bereits in Tabelle 7.2 aufgelistet, nehmen
die Amplituden bei ho¨heren Ordnungen deutlich ab. Dadurch sind die Raumfrequenzen
von Moire´-Strukturen der Ordnungen n > 3 sowohl im reziproken als auch im Realraum
fast nicht mehr sichtbar. In der Tat zeigt ein Vergleich mit experimentell bekannten Moire´-
Strukturen, wie beispielsweise in den Systemen Graphen/Ir(111) und Graphen/Pt(111),
dass eine Beschreibung durch die erste, zweite und dritte Ordnung ausreicht (siehe Kapitel
7.4).
7.3 Gro¨ße und Orientierung von Moire´-Strukturen
Nach der Konstruktion der relevanten Reflexe bzw. Differenzvektoren erfolgt wieder der
U¨bertrag in den Realraum. Die so erhaltenen Parameter der Moire´-Struktur sind die La¨nge
der Moire´-Zelle L in A˚ngstro¨m bzw. l in Einheiten von aTM und dessen Winkel Φ bezogen
auf die Ausrichtung des Grundgitters. Der Vorteil der hier gezeigten Vorgehensweise ist,
dass sich die Gleichungen 7.8 - 7.10 analytisch lo¨sen lassen. Zudem lassen sich die Formeln
fu¨r l und Φ unabha¨ngig vom konkreten System formulieren, da nur das Verha¨ltnis der
Gitterkonstanten x = aTM
aG
eingeht. Im Folgenden werden die analytischen Lo¨sungen der
Moire´-Strukturen bis zur dritten Ordnung genannt und deren Eigenschaften besprochen.
Erste Ordnung nach Gl. 7.8






1 + x2 − 2x cos(ϕ) (7.11)
§§Die Wahrscheinlichkeit fu¨r eine kommensurable Moire´-Struktur ist nur dann hoch, wenn die Gitter-
konstante der Moire´-Zelle deutlich gro¨ßer als die Gitterkonstante des Substrates ist (vgl. Kapitel
7.4).
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• La¨nge der Moire´-Zelle im Realraum:
L(ϕ) = aTMl(ϕ) = aTM
1√
1 + x2 − 2x cos(ϕ) (7.12)




1 + x2 − 2x cos(ϕ)
)
(7.13)
Zweite Ordnung nach Gl. 7.9



























• La¨nge der Moire´-Zelle im Realraum:

















































Dritte Ordnung nach Gl. 7.10
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• La¨nge der Moire´-Zelle im Realraum:
L(ϕ) = aTMl(ϕ) =
aTM
1√(










• Bei der Verdrehung der Moire´-Zelle Φ(ϕ) mu¨ssen hier zwei Fa¨lle unterschieden werden,
weil die auftretenden Werte fu¨r Φ die Grenzen der arccos-Funktion u¨berschreiten. Dies
tritt immer dann auf, wenn das Argument +1 bzw. -1 erreicht. Die Trennung zwischen











• fu¨r x ≤ x0 :
Φ(ϕ) =
120◦ − arccos
 2x cos(ϕ)−√3x sin(ϕ)− 32√(












• fu¨r x > x0 :
Φ(ϕ) =
− 240◦ + arccos
 2x cos(ϕ)−√3x sin(ϕ)− 32√(












Ausgehend von den Gleichungen 7.11 - 7.21 kann die Gro¨ße und Orientierung der Moire´-
Zelle in Abha¨ngigkeit von ϕ und x berechnet werden. Fu¨r den konkreten Fall von Graphen
auf Ir(111) sind die Kurven fu¨r L(ϕ) und Φ(ϕ) in Abb. 7.10 gezeigt. Um den Einfluss
einer leichten Variation der Gitterkonstanten des Graphens (der Wert fu¨r freistehendes
Graphen ist ag = 2,46 A˚) zu visualisieren, wurden auch die entsprechenden Kurven fu¨r
ag1 = 2,444 A˚ und ag2 = 2,468 A˚ berechnet. Der Wertebereich zwischen den beiden Kurven
ist farbig hinterlegt. Die Parameter der in der Literatur bekannten Moire´-Strukturen sind





























































































































































































































































































































































 erste Ordnung       zweite Ordnung        dritte Ordnung
Abbildung 7.10: Gro¨ße L(ϕ) und Ausrichtung Φ(ϕ) mo¨glicher Moire´-U¨berstrukturen im System
Graphen/Ir(111) in Abha¨ngigkeit von der Verdrehung des Graphen-Gitters ϕ. Dargestellt sind die
Lo¨sungen der Gleichungen 7.8 (rot, erste Ordnung), 7.9 (blau, zweite Ordnung) und 7.10 (gru¨n,
dritte Ordnung). Es wurden die Gitterkonstanten aIr = 2,715 A˚, ag1 = 2,444 A˚ und ag2 = 2,468 A˚
verwendet. Die in Tabelle 7.3 gelisteten, experimentell gefundenen Moire´-Strukturen sind als
Kreuze eingezeichnet, wobei fu¨r das R0◦-Graphen die inkommensurable (9,32× 9,32)-Zelle [211]
verwendet wurde. Wegen der hexagonalen Symmetrie wiederholen sich die Φ(ϕ)-Kurven alle 60◦
bezu¨glich Φ. Zur besseren U¨bersicht wird nur jeweils eine gezeigt. [214]
Zuna¨chst wird das Moire´ erster Ordnung (rote Kurve) betrachtet. Diese zeigt bei einem
Winkel von ϕ = 0◦ eine große Gitterkonstante und ist am Grundgitter ausgerichtet (Φ = 0◦).
Beide Werte stimmen mit der experimentell gefundenen (9,32 × 9,32)-U¨berstruktur fu¨r
das R0◦-Graphen u¨berein, [211] wie die entsprechenden Markierungen zeigen. Bei einer
Verdrehung des Graphens gegenu¨ber dem Substrat wird die Periodizita¨t der Moire´-Struktur
kontinuierlich kleiner. Gleichzeitig ist eine starke Verdrehung der Moire´-Zelle zu beobachten,
wobei bei ϕ = 0◦ die Steigung der Φ(ϕ)-Kurve ∼10 betra¨gt. Dies bedeutet, dass sich die
Moire´-Zelle ungefa¨hr zehnmal sta¨rker als das Graphen dreht. Dieser Versta¨rkungsfaktor
wurde bereits fru¨her beschrieben und im Fall von Graphen/Ir(111) mit 10,6 angegeben. [211]
Die versta¨rkte Drehung der Moire´-Struktur ist ebenfalls in Abb. 7.7 deutlich zu erkennen.
Auch das R14◦-Graphen kann durch eine Moire´-Struktur erster Ordnung beschrieben
werden.
Bei kleinem ϕ zeigt das Moire´ zweiter Ordnung (blaue Kurve) eine sehr kleine Gitter-
konstante L. Der Grund dafu¨r ist, dass die verantwortlichen Reflexe nach Gl. 7.9 weit
auseinander liegen. Mit zunehmendem Winkel ϕ steigt die Gro¨ße der Moire´-Zelle konti-
nuierlich an und erreicht bei ϕ = 30◦ ein Maximum. Bei Winkeln nahe ϕ = 30◦ zeigt das
Moire´ zweiter Ordnung eine deutliche Versta¨rkung bei der Drehung. Die Steigung ist mit ca.
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−19 vom Betrag gro¨ßer als bei der ersten Ordnung, im Unterschied dazu aber negativ. Dies
bedeutet, dass sich die Moire´-Struktur entgegengesetzt zum Graphen dreht. Der Vergleich
mit der experimentell gefundenen und in Abb. 7.10 eingezeichneten Moire´-Struktur des
R30◦-Graphens zeigt, dass dieses erfolgreich mit der zweiten Ordnung beschrieben werden
kann. [59] Gleichzeitig gilt auch die Beschreibung der Moire´-Struktur der ersten Ordnung,
da die dort erhaltenen Frequenzen in dem System vorhanden sind. Fu¨r das oben genannte
R30◦-Graphen liefert eine Beschreibung nach der ersten Ordnung eine Gitterkonstante von
4,99 A˚ und einem Winkel von 93,5◦ =ˆ 33,5◦. Dies ist identisch mit dem in Abb.7.8 bereits
beschriebenen Motiv einer
(√
3×√3)R30◦-Struktur. Hierbei handelt es sich nicht um eine
Einheitszelle.¶¶ Die vollsta¨ndige Beschreibung der Moire´-Einheitszelle erfolgt erst in der
zweiten Ordnung, wa¨hrend die erste Ordnung alleine nicht ausreichend ist.
Das Moire´ der dritten Ordnung (gru¨ne Kurve) besitzt eine maximale Gro¨ße bei ϕ = 19,1◦.
Auch hier tritt eine Versta¨rkung der Drehung des Moire´s auf. Sie besitzt den Faktor ∼35
und verla¨uft entgegengesetzt zur Drehrichtung des Graphens. Mit der dritten Ordnung kann
die durch das R18,5◦-Graphen verursachte Moire´-Struktur beschrieben werden. Analog der
Betrachtung der zweiten Ordnung kann aus der Kurve der ersten Ordnung das enthaltene,
inkommensurable Motiv ausgelesen werden. Dieses liegt nahe bei einer (
√
7×√7)R19,1◦-
Struktur. Dieses Motiv ist in dem entsprechenden STM-Bild [Abb. 5.12b)] zu erkennen.
Die in Abb. 7.10 gezeigte Kurve fu¨r das Moire´ erster Ordnung wurde in der Literatur
bereits beschrieben. [44,139,211] Ein Vergleich mit den bekannten Moire´-U¨berstrukturen im
System Graphen/Ir(111) (vgl. Tab. 7.3) zeigt jedoch, dass die zweite und die dritte
Ordnung beru¨cksichtigt werden mu¨ssen. Nur dann ist eine vollsta¨ndige Beschreibung aller
auftauchenden Moire´-Strukturen mo¨glich. Dies wurde im Rahmen dieser Arbeit zum ersten
Mal durchgefu¨hrt.
¶¶ Fu¨r eine Einheitszelle wa¨re eine Gitterkonstante von aIr ×
√
3 = 4,70 A˚ und ein Winkel von 30◦ no¨tig.
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7.4 Kommensurable Moire´-Einheitszellen
Mit den bisher hergeleiteten Formeln 7.8 bis 7.10 konnte die Gro¨ße und die Orientierung der
Moire´-Strukturen berechnet werden. Dabei wurde aber noch nicht gepru¨ft, ob die jeweilige
Struktur eine Translationssymmetrie besitzt und damit eine Einheitszelle des betrachteten
Systems ist. Besonders in Hinblick auf eine Vorhersage mo¨glicher Moire´-Strukturen ist es
wichtig zu wissen, ob die fu¨r ein bestimmtes Wertepaar x und ϕ gefundene Zelle eine echte
Einheitszelle in dem gewa¨hlten System ist. Dafu¨r ist ein weiteres Kriterium notwendig.
Im Folgenden wird eine Strategie vorgestellt, mit der die mo¨glichen Moire´-Einheitszellen
gefunden werden ko¨nnen.
Damit eine Kommensurabilita¨t erfu¨llt ist, muss der Einheitsvektor der Moire´-Zelle
gleichzeitig ein erlaubter Vektor des Substrat- und des Graphen-Gitters sein. Damit diese
Bedingung gilt, muss die sogenannte Diophantische Gleichung erfu¨llt sein:
a2TM
(
m2 + n2 −mn) = a2g (r2 + s2 − rs) (7.22)
Die Zahlen m, n, r und s sind dabei ganze Zahlen, mit denen die Einheitsvektoren ~a
und ~b des Substrat- und des Graphen-Gitters multipliziert werden, welche im Realraum
ein 120◦-Gitter aufspannen. Daraus kann der Moire´-Einheitsvektor ~v wie folgt durch die
Einheitsvektoren des Substrats angegeben werden (vgl. Abb. 7.1):

















Entsprechend kann ~v bezogen auf das Graphen-Gitter formuliert werden:























Eine Kommensurabilita¨t ist nur gegeben, wenn alle vier Werte m, n, r und s ganzzahlig
sind. Dies kann als Kriterium genommen werden, um die erlaubten Einheitszellen zu finden.
Durch Lo¨sen der Gleichungen 7.23 und 7.24 ko¨nnen m, n, r und s in Abha¨ngigkeit der
















l(x, ϕ)x sin[Φ(x, ϕ)− ϕ]
(7.25)
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Damit ha¨ngen die Werte fu¨r m, n, r und s nur von den Parametern der einzelnen
Gitter x und ϕ ab. Durch Einsetzen der Formeln 7.11 - 7.21 ko¨nnen die Wert aus Gl. 7.25
analytisch berechnet werden. Um die Fa¨lle zu finden, in denen alle vier Werte ganzzahlig
sind, wurde ein eleganter graphischer Lo¨sungsweg verwendet. Dazu wurden zuna¨chst die
Funktionen m(x, ϕ), n(x, ϕ), r(x, ϕ) und s(x, ϕ) berechnet und anschließend an jedem
Punkt die Abweichung von m, n, r und s zur jeweils na¨chsten ganzen Zahl bestimmt.
Letzter Schritt war das Aufsummieren der Betra¨ge dieser Abweichungen an dem jeweiligen
Punkt (x, ϕ). Das so erhaltene Ergebnis ist in Abb. 7.11 fu¨r die erste bis dritte Ordnung
graphisch dargestellt. Die erhaltenen Werte liegen dabei zwischen Null (schwarz) und Zwei
(weiß). Ist der Wert dabei genau Null, sind fu¨r alle vier Werte die Abweichungen zur
na¨chsten ganzen Zahl ebenfalls Null. Damit sind alle Werte ganze Zahlen, und es liegt eine
kommensurable Struktur vor. Ist dagegen mindestens einer der Werte keine ganze Zahl,
ist die Summe der Betra¨ge der Abweichungen ebenfalls ungleich Null und es liegt eine
inkommensurable Struktur vor. Die Nullstellen in Abb. 7.11 zeigen folglich die mo¨glichen
kommensurablen Moire´-Strukturen an. Zur besseren Sichtbarkeit wurden diese Bereiche
gelb markiert.
Der Wertebereich fu¨r x in Abb. 7.11 ist so gewa¨hlt, dass die Systeme Graphen/Ir(111)
und Graphen/Pt(111) gleichzeitig dargestellt werden ko¨nnen. In den Bruch x = aTM/ag
ko¨nnen die beiden Gitterkonstanten (aIr = 2,715 A˚ und aPt = 2,77 A˚) eingesetzt werden,
wodurch es zwei verschiedene Zuordnungen fu¨r ag gibt. Entsprechend sind an den rechten
Achsen in Abb. 7.11 die Substrate Ir(111) mit Rot und Pt(111) mit Blau gekennzeichnet.
Je gro¨ßer die Periodizita¨t der Moire´-Struktur ist, desto mehr Mo¨glichkeiten gibt es,
eine kommensurable Struktur auszubilden. Dies zeigt auch ein Vergleich der Abbildungen
7.10 und 7.11. Bei den Winkeln ϕ, bei denen ein großer Wert fu¨r L vorliegt, zeigt Abb.
7.11 eine hohe Anzahl an erlaubten Moire´-Einheitszellen. Aus diesem Grund sind die
kommensurablen Strukturen in der ersten Ordnung bei ϕ nahe 0◦ zu finden, wa¨hrend sie
bei der zweiten Ordnung in der Umgebung von ϕ = 30◦ und bei der dritten Ordnung von
ϕ = 19◦ auftauchen. Im Extremfall treffen sich die Reflexe von Substrat- und Graphengitter
im k-Raum (z.B. bei x = 1,134 und ϕ = 19,11◦ in der dritten Ordnung), was zu einem
Differenzvektor mit der La¨nge Null und damit einer unendlich großen La¨nge der Moire´-Zelle
im Realraum fu¨hrt.

























































































Abbildung 7.11: Kommensurabilita¨t der Moire´-Strukturen der ersten, zweiten und dritten
Ordnung. Dargestellt ist die Abweichung von einer Kommensurabilita¨t (siehe Text). Die mo¨glichen
kommensurablen U¨berstrukturen sind durch gelbe Fla¨chen gekennzeichnet. Die experimentell
gefundenen Moire´-Strukturen fu¨r Graphen auf Ir(111) (rot) und Pt(111) (blau) sind durch Kreise
markiert (vgl. Tabellen 7.3 und 7.4). [214]
Die mo¨glichen kommensurablen Moire´-Strukturen auf Ir(111) ko¨nnen nun mit den
experimentell gefundenen Strukturen verglichen werden, welche in Tab. 7.3 aufgelistet
sind. Alle bekannten Strukturen ko¨nnen in Abb. 7.11 gefunden werden und sind mit roten
Kreisen markiert. Dieselbe Analyse kann am System Graphen/Pt(111) durchgefu¨hrt werden.
Tabelle 7.4 liefert eine U¨bersicht u¨ber die in diesem System experimentell gefundenen
Strukturen. Auch hier sind alle Strukturen in Abb. 7.11 enthalten und durch blaue Kreise
gekennzeichnet. Wie schon beim Ir(111) ist es fu¨r Graphen auf Pt(111) ebenfalls nicht
ausreichend, nur die erste Ordnung zu betrachten. Auffallend ist, dass oft Moire´-Strukturen
durch mehrere Ordnungen beschrieben werden ko¨nnen. Konkret sind das die R14◦-Struktur
bei Ir(111) und die R19,1◦- und R23,4◦-Strukturen bei Pt(111). In diesen Fa¨llen fallen die
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Die U¨berstrukturen ko¨nnen mit der Nomenklatur (m,n)TM und (r, s)g beschrieben
werden. Die einzelnen Werte ko¨nnen mit der gezeigten Strategie ebenfalls systematisch
erhalten werden. Aus den berechneten Funktionen m = m(x, ϕ), n = n(x, ϕ), r = r(x, ϕ)
und s = s(x, ϕ) wurden die Isolinien fu¨r ganzzahlige Werte bestimmt∗∗∗ und anschließend
graphisch darstellt. In Abb. 7.12 sind die interessanten Bereiche aus Abb. 7.11 vergro¨ßert
dargestellt und eine Auswahl der Isolinien gezeigt. Fu¨r die erste Ordnung ist es ausreichend,
nur die Isolinien von m und n zu betrachten, weil diese mit den (r = m+ 1)- und (s = n)-
Linien zusammenfallen. Wie oben bereits diskutiert, mu¨ssen fu¨r eine Kommensurabilita¨t
alle Werte m, n, r und s ganzzahlig sein. Dies ist der Fall wenn sich alle vier Isolinien an
einem Punkt in der (x, ϕ)-Ebene schneiden. Abb. 7.12 zeigt zudem, dass die entsprechenden
Schnittpunkte genau mit den gelb markierten Minima zusammenfallen. U¨ber die Werte
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Abbildung 7.12: Kommensurabilita¨t von mo¨glichen Moire´-Strukturen auf Ir(111) und Pt(111).
Die Graphen fu¨r die zweite und dritte Ordnung sind Vergro¨ßerungen der interessanten Bereiche aus
Abb. 7.11. Zusa¨tzlich zu den Informationen aus Abb. 7.11 sind ausgewa¨hlte Isolinien eingezeichnet.
In der ersten Ordnung fallen die Isolinien fu¨r r und s mit denen von m und n zusammen und die
Indizes lassen sich u¨ber (r = m+ 1, s = n) bestimmen. [214]
∗∗∗Die entsprechenden Isolinien fu¨r die erste Ordnung lassen sich analytisch bestimmen. Fu¨r die ho¨heren
Ordnungen mu¨ssen allerdings Gleichungen vierten Grades gelo¨st werden.
†††Die Einheitszellen in Wood-Notation sind in den Tabellen 7.3 und 7.4 gelistet.
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Bei einer gleichen Ausrichtung des Graphen- und des Substrat-Gitters (ϕ = 0) liegen in der
ersten Ordnung im Bereich von Iridium die (9,0)Ir (10,0)g- und die (10,0)Ir (11,0)g-Struktur
vor. Die experimentell gefundene und inkommensurable (9,32 × 9,32)-U¨berstruktur [211]
erscheint naturgema¨ß nicht in diesem Plot. Bei Platin dagegen gibt es die (8,0)Pt (9,0)g-
Struktur, welche auch experimentell gefunden wurde. [66] Die na¨chste experimentell ge-
fundene Moire´-Struktur auf Iridium stammt vom R14◦-Graphen. [59,61] Gema¨ß Abb. 7.12
la¨sst sich diese in der ersten und in der dritten Ordnung als eine (3,4)Ir (4,4)g-Struktur
beschreiben. Bei Graphen auf Platin kann bei diesem Winkel dagegen keine kommen-
surable Moire´-Struktur gefunden werden. Die bei ϕ = 18,5◦ auf Iridium beschriebene
Moire´-Struktur [59] erscheint als kommensurable Einheitszelle nur in der dritten Ordnung
und kann als (13,5)Ir (13,1)g-Struktur beschrieben werden. Bei Platin ist bei ϕ = 19,1
◦
dagegen eine Moire´-Struktur zu finden, [60,296] welche sich durch die erste und die zweite
Ordnung beschreiben la¨sst. Die entsprechenden Strukturen sind fu¨r die erste Ordnung
die (2,3)Pt (3,3)g- und fu¨r die zweite Ordnung die (3,1)Pt (3,0)g-Struktur. Auf den ersten
Blick sind diese beiden Strukturen unterschiedlich. Aufgrund der hexagonalen Symmetrie
kann das Gitter jedoch mit sechs verschiedenen, aber symmetrisch a¨quivalenten, Vektoren
beschrieben werden. Die Drehung eines Vektors um 60◦ kann u¨ber folgende Formel erhalten
werden:
(m,n)
Drehung um 60◦−−−−−−−−−→ (m− n, n) (7.26)
Angewandt auf die Moire´-Einheitszelle von R19,1◦-Graphen auf Platin ergeben sich
die in Tabelle 7.5 angegebenen Vektoren. Damit ist ersichtlich, dass beide Strukturen
a¨quivalent sind. Bei ϕ = 23,4◦ gibt es eine weitere Moire´-Struktur auf Platin, [66,296] welche
nach Drehung gema¨ß Gl. 7.26 als eine (5,2)Pt (5,0)g-U¨berstruktur beschrieben werden
kann. Schlussendlich liefert das R30◦-Graphen auf Iridium [59] in der zweiten Ordnung eine
(12,2)Ir (14,9)g-Moire´-Struktur.
Tabelle 7.5: Vektoren der Moire´-Struktur des R19,1◦-Graphens auf Pt(111) und Auflistung der
durch Anwendung von Gl. 7.26 erhaltenen a¨quivalenten Vektoren.
erste Ordnung zweite Ordnung
(2,3)Pt (3,3)g (3,1)Pt (3,0)g
(−1,2)Pt (0,3)g (2,3)Pt (3,3)g
(−3,−1)Pt (−3,0)g (−1,2)Pt (0,3)g
(−2,−3)Pt (−3,−3)g (−3,−1)Pt (−3,0)g
(1,−2)Pt (0,−3)g (−2,−3)Pt (−3,−3)g
(3,1)Pt (3,0)g (1,−2)Pt (0,−3)g
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Mit der gezeigten Strategie konnten alle experimentell gefundenen Moire´-Strukturen
von Graphen auf Platin und auf Iridium richtig beschrieben werden, wie ein Vergleich mit
den Tabellen 7.3 und 7.4 zeigt. Weiterhin ließ sich eine Vielzahl an weiteren mo¨glichen
Moire´-Einheitszellen in den beiden Systemen vorhersagen.
Die hergeleiteten Lo¨sungen lassen sich ohne Abstriche auf andere U¨bergangsmetalle
als Substrate fu¨r Graphen anwenden, indem analoge Graphiken zu Abb. 7.11 und 7.12
berechnet werden. In der y-Achse ist u¨ber x = aTM/ag bei fester Graphen-Gitterkonstante
ag das Metall kodiert. Eine Ausweitung auf andere hexagonale Systeme ist mit den
gezeigten Lo¨sungen ebenfalls mo¨glich. Die geometrische Konstruktion la¨sst sich auch auf
andere zweidimensionale Bravais-Gitter anwenden, wobei die beiden beteiligten Gitter
nicht zwangsla¨ufig die gleiche Symmetrie besitzen mu¨ssen. In diesen Fa¨llen mu¨ssen die
entsprechenden k-Vektoren der Moire´-U¨berstrukturen analog zu den Abbildungen 7.6
und 7.9 bestimmt werden. Damit ist die vorgestellte geometrische Konstruktion das erste
vollsta¨ndige und allgemein gu¨ltige Modell, mit dem die auftretenden Moire´-Strukturen
beschrieben und vorhergesagt werden ko¨nnen.

8 Zusammenfassung
Eine aussichtsreiche Syntheseroute fu¨r Graphen stellt das CVD-Wachstum dar. Dabei
werden bei erho¨hten Temperaturen Kohlenwasserstoffe auf der Oberfla¨che von U¨bergangs-
metallen zersetzt, und es bildet sich eine Monolage Graphen. Als Substrate wurden im
Rahmen dieser Arbeit einkristalline Metallfilme eingesetzt. Diese vereinen die Vorteile der
klassischerweise eingesetzten Volumen-Einkristalle und der polykristallinen Metallfolien.
Sie weisen einerseits eine definierte Oberfla¨che auf und eignen sich andererseits aufgrund
des geringen Preises fu¨r eine industriell skalierbare Graphensynthese.
Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung der Eignung dieser Filme fu¨r die Synthese von
Graphen, sowie die Optimierung der Prozessparameter. Wichtig war hierbei die Qualita¨t und
die Stabilita¨t der Metallfilme, insbesondere von deren Oberfla¨che unter Wachstumsbedin-
gungen. Weiterhin mussten Bedingungen gefunden werden, unter denen ein kontrollierbares
Graphenwachstum auf den Filmen mo¨glich war. Letzter Schritt war das Ablo¨sen des Gra-
phens vom Metallsubstrat, da es fu¨r eine Anwendung in elektronischen Bauteilen auf einer
isolierenden Unterlage liegen muss.
Die Metallfilme bestanden aus 150 nm dicken Schichten aus Ni(111), Ir(111) oder
Ru(0001). Die Unterlage war ein Silziumwafer, wobei eine Oxidschicht aus YSZ die Metalle
vom Silizium trennte.
Es wurde gefunden, dass die Kristallinita¨t der Filme mit der von Volumen-Einkristallen
vergleichbar war. Allerdings besaßen die Filme zuna¨chst keine glatte Oberfla¨che, sondern
wiesen Lo¨cher auf. Ein Heizen der Filme im UHV fu¨r 1 - 2 Stunden auf ca. 900 ◦C fu¨hrte
zu einem Ausheilen, wodurch ein geschlossener Film mit atomar glatter Oberfla¨che erreicht
wurde. Diese war fu¨r ein großfla¨chiges Wachstum von Graphen geeignet.
Bei den Ni(111)- und Ir(111)-Filmen waren an der Oberfla¨che zwei Arten von Stu-
fenkanten nachweisbar. Neben den von Volumeneinkristallen bekannten abgerundeten
Stufenkanten traten gerade ausgerichtete Stufenkanten auf. In situ-Messungen im LEEM
zeigten, dass letztere bei einer Temperatura¨nderung des Films entstanden. Der Grund dafu¨r
waren Verspannungen, die wegen der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen der
einzelnen Komponenten des Filmaufbaus auftraten. Diese Verspannungen wurden durch
Gleitebenen wieder abgebaut, was in den zusa¨tzlichen, gerade verlaufenden Stufenkanten an
der Oberfla¨che resultierte. Oberhalb von ca. 400 ◦C war die Mobilita¨t der Oberfla¨chenatome
hoch genug, dass die geraden Stufenkanten wieder ausheilten. Effektiv dehnten sich damit
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die Metallfilme mit der thermischen Ausdehnung des Silizium-Wafers aus, welche der
thermischen Ausdehnung von Graphen deutlich a¨hnlicher ist. Deswegen war der thermische
Stress des Graphens wa¨hrend des Abku¨hlens der Filme nach dem CVD-Prozess deutlich
geringer als bei Volumenmaterialien. Dadurch wurde die ansonsten ha¨ufig auftretende
Faltenbildung des Graphens verhindert.
Im Vergleich zu Volumen-Einkristallen war die Stabilita¨t der Metallfilme jedoch geringer.
So kam es wa¨hrend des ersten Heizschrittes zur Segregation der Filmbestandteile Sauerstoff,
Silizium und Zirkonium. Diese konnten jedoch durch Ar+-Ionen-Beschuss entfernt werden,
und bei Verwendung der typischen Wachstumstemperaturen von Graphen im Bereich von
700 - 800 ◦C traten keine weiteren Verunreinigungen durch die Unterlage mehr auf. Eine
saubere Pra¨paration der Filme war damit mo¨glich. Allerdings nahm die Stabilita¨t nach
einem einmaligen Heizen auf eine zu hohe Temperatur (> 900 ◦C) oder nach einer hohen
Zahl (ca. 9 - 16) an Wachstumszyklen von Graphen ab, und eine saubere Pra¨paration
der Filme war nicht mehr mo¨glich. Die Verunreinigungen fu¨hrten dabei zu einer Beein-
tra¨chtigung des Graphenwachstums. Ein Heizen zu sehr hohen Temperaturen (≥ 1100 ◦C)
fu¨hrte zum Entnetzen der Metallfilme. Unter Vermeidung dieser sehr hohen Temperaturen
von > 900 ◦C waren die Filme jedoch stabil und damit ein geeignetes Substrat fu¨r das
Graphenwachstum.
Um Graphen von hoher Qualita¨t zu erhalten, muss es u¨ber den ganzen Film die gleiche
Ausrichtung besitzen. Unterschiedliche Rotationsdoma¨nen wu¨rden zu Korngrenzen und
damit zu einer Verschlechterung der elektronischen Eigenschaften fu¨hren. Aufgrund der
limitierten Temperaturstabilita¨t der du¨nnen Metallfilme wurden die Wachstumsbedin-
gungen fu¨r Graphen auf den Filmen zum Teil neu angepasst. So liegt beispielsweise die
optimale Temperatur fu¨r das Graphenwachstum auf Ir(111)-Einkristallen im Bereich von
1047 - 1257 ◦C [44,212] und damit oberhalb des erlaubten Temperaturbereichs der Filme. Bei
den Ir(111)-Filmen zeigte sich jedoch eine starke Abha¨ngigkeit der Graphenqualita¨t von
den Wachstumsbedingungen, die sich zur Optimierung des Graphenwachstums ausnutzen
ließ. So trat bei einem Ethylendruck von ≤ 1× 10−8 Torr und einer Temperatur von ca.
800 ◦C ausschließlich das Wachstum von ausgerichtetem R0◦-Graphen auf, wa¨hrend ein
ho¨herer Druck bzw. eine niedrigere Temperatur in einem Gemisch aus verschiedenen Rotati-
onsdoma¨nen des Graphens resultierte. Durch die Einstellung eines niedrigen Drucks konnte
die Wachstumstemperatur soweit erniedrigt werden, dass bei gleicher Graphenqualita¨t der
Stabilita¨tsbereich der Filme eingehalten werden konnte.
Das Graphenwachstum auf den Ru(0001)-Filmen lieferte aufgrund der starken Wechsel-
wirkung zwischen Graphen und Metall nur das gewu¨nschte ausgerichtete Graphen. Das
Wachstum konnte bei 675 - 850 ◦C und 2×10−9 - 2× 10−8 Torr C2H4 durchgefu¨hrt werden.
Auch die Ru(0001)-Filme eignen sich daher als Wachstumssubstrate fu¨r hochwertiges
Graphen.
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Bei den Ni(111)-Filmen beeinflusste die relativ hohe Lo¨slichkeit von Kohlenstoff in Nickel
das Graphenwachstum. Dabei konnte gezeigt werden, dass es zuna¨chst zur Befu¨llung des Vo-
lumens mit Kohlenstoff kam, bevor das Wachstum von Graphen einsetzte. Ein Abbruch der
Ethylendosierung, bevor das Volumen gefu¨llt war, fu¨hrte zuna¨chst zu einer Graphen-freien
Oberfla¨che. Wa¨hrend des anschließenden Abku¨hlens sank die Kohlenstoﬄo¨slichkeit, und es
kam zur Segregation von Kohlenstoff an die Oberfla¨che. Dabei war die Temperatur fu¨r das
Graphenwachstum in der Regel bereits zu niedrig, und es bildete sich das Oberfla¨chencarbid
Ni2C. Die fu¨r ein erfolgreiches Graphenwachstum notwendige Dosis an C2H4 hing damit
von der Menge an gelo¨stem Kohlenstoff vor der Dosierung ab. Die Menge an gelo¨stem
Kohlenstoff ließ sich durch eine Dosierung bei einer bestimmten Temperatur kontrollieren,
so dass sich trotz der komplexen Temperatureffekte erfolgreich Graphen wachsen ließ.
Auch auf Ni(111) wurde das Auftreten von rotierten Graphenphasen beobachtet. Durch in
situ-Messungen konnte im Rahmen dieser Arbeit jedoch zum ersten Mal gezeigt werden,
dass durch Heizen auf 700 - 750 ◦C ein nachtra¨gliches Ausheilen von rotiertem Graphen
mo¨glich ist. Beim Vorliegen einzelner Grapheninseln a¨ußerte sich dies in einem Wachstum
des energetisch bevorzugten, ausgerichteten Graphens auf Kosten des rotierten Graphens.
Bei einer Vollbedeckung an Graphen kam es durch partielles Auflo¨sen von rotiertem Gra-
phen zur Bildung von kleinen Lo¨chern in der Graphenschicht. Es wurde gefunden, dass die
Lo¨cher durch Transportprozesse von Kohlenstoffatomen wandern ko¨nnen, wodurch rotiertes
Graphen aufgelo¨st und gleichzeitig ausgerichtetes Graphen gebildet wird. Weiterhin wurde
durch ein geeignetes Heizen die Kohlenstoﬄo¨slichkeit des Nickelfilms ausgenutzt und die
selektive Auflo¨sung der Bilage zur Monolage erreicht. Dadurch war der exklusive Erhalt
von ausgerichtetem Monolagen-Graphen auf den Ni(111)-Filmen mo¨glich.
Der abschließende Schritt der durchgefu¨hrten Syntheseroute war das Ablo¨sen des Gra-
phens vom Metallsubstrat, was fu¨r eine Anwendung des Graphens in elektronischen Bautei-
len notwendig ist. Bei den edlen Metallen Ruthenium und Iridium konnte ein Auflo¨sen des
Metalls nur unter sehr harschen Reaktionsbedingungen erreicht werden. Bei den Ru(0001)-
Filmen war dies auf nasschemischem Weg mit Ammoniumcer(IV)-nitrat/Essigsa¨ure oder
mit Natriumhypochlorit mo¨glich. Wa¨hrend das Graphen durch die Behandlung von NaOCl
ebenfalls aufgelo¨st wurde, blieb es nach dem A¨tzen mit ACN auf der isolierenden YSZ-
Unterlage zuru¨ck. Allerdings wurde es dabei stark bescha¨digt, was einen Widerspruch zu
den Literaturangaben darstellt. [129]
Die Ir(111)-Filme konnten nur auf elektrochemischem Weg aufgelo¨st werden. Dies fu¨hrte
jedoch ebenfalls zu einer Auflo¨sung des Graphens. Eine Alternative hierzu ist der bubbling
transfer [79], der in dieser Arbeit ebenfalls getestet wurde. Dabei wurde das Graphen durch
eine elektrochemische Wasserstoffentwicklung zwischen Graphen und Metall abgehoben
und konnte auf eine isolierende Unterlage transferiert werden. Raman-Spektren zeigten,
dass dabei erfolgreich eine Monolage Graphen erhalten wurde.
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Fu¨r das Auflo¨sen der Ni(111)-Filme unterhalb des Graphens wurde ein neues Verfah-
ren eingefu¨hrt, welches auf einer reinen Gasphasenreaktion beruht. Dadurch konnten der
Einsatz wa¨ssriger Lo¨sungen sowie einer unterstu¨tzenden Polymerschicht und die damit
einhergehenden Probleme vermieden werden. Auch ein zusa¨tzlicher Transferschritt war
aufgrund der verwendeten Filmarchitektur nicht notwendig. Die Reaktion basiert auf dem
Mond-Verfahren und ist eine chemische Transportreaktion. [138] Dabei reagiert Nickel unter
milden Bedingungen (75 ◦C und 1 bar) mit Kohlenstoffmonoxid zu gasfo¨rmigem Ni(CO)4.
Bei ho¨heren Temperaturen (≥ 180 ◦C) dreht sich die Reaktion um, und das Nickel wird
wieder abgeschieden. Durch das Anlegen eines Temperaturgradienten kann so ein Transport
von Nickel u¨ber die Gasphase erfolgen. Damit ließ sich das Nickel unterhalb des gewachsenen
Graphens herauslo¨sen, wa¨hrend das Graphen auf der isolierenden YSZ-Schicht zuru¨ckblieb.
Sulfidischer Schwefel fungierte dabei als Katalysator. Eingesetzt wurden dabei entweder H2S
oder Na2S × n H2O. Innerhalb weniger Stunden zeigte eine Blaufa¨rbung des Films eine
erfolgreiche Abtragung des Nickels an. Bei der Verwendung von H2S erho¨hte die Zugabe von
Wasser die Reproduzierbarkeit deutlich. Das so auf der isolierenden YSZ-Schicht erhaltene
Graphen wies allerdings noch Defekte auf, wie Messungen mittels Raman-Spektroskopie
zeigten. Ein Vergleich mit anderen Ablo¨semethoden, wie dem nasschemischen Auflo¨sen
des Nickelfilms oder dem bubbling transfer, zeigte jedoch, dass das Graphen durch den
Mond-Prozess nicht bescha¨digt wurde. Besta¨tigt wurde dies dadurch, dass Graphen be-
kannter Qualita¨t, welches den Bedingungen des Mond-Verfahrens ausgesetzt wurde, keine
Vera¨nderung der Qualita¨t aufwies.
Wa¨hrend in dieser Arbeit die Machbarkeit dieser Syntheseroute demonstriert wurde, sind
fu¨r eine mo¨gliche Anwendung noch einige Probleme zu lo¨sen. So enthielt das auf den Ir(111)-
und Ni(111)-Filmen gewachsene Graphen noch Punktdefekte, die wahrscheinlich fu¨r die
mittels Raman-Spektroskopie messbare D-Bande verantwortlich waren. Die Art der Punkt-
defekte und damit deren Ursprung sind noch unklar, weswegen weitere Untersuchungen
durchgefu¨hrt werden mu¨ssen. Die Abtragung des Nickels durch den Mond-Prozess verlief
bisher nicht vollsta¨ndig. Dreidimensionale Partikel eines Volumen-Nickelsulfids blieben auf
der Probe zuru¨ck. Diese lagen zwischen Graphen und der YSZ-Schicht und ko¨nnten so die
elektronischen Eigenschaften des Graphens beeinflussen. Ein Mo¨glichkeit, die Bildung dieser
Partikel zu vermeiden, ko¨nnte darin bestehen, die Menge an Sulfid in dem System wa¨hrend
der Reaktion kontinuierlich zu reduzieren. Dies ko¨nnte durch den sukzessiven Austausch
der Gasphase gegen reines CO realisiert werden. Wa¨hrend der Abtragung des Nickels kam
es zudem zu einem teilweisen Aufplatzen des Graphens durch mechanischen Stress. Eine
Lo¨sungsmo¨glichkeit liegt in der Entlastung des Graphens durch eine Strukturierung vor
dem Mond-Prozess. In ersten Vorexperimenten konnte hierbei bereits gezeigt werden, dass
dies prinzipiell mo¨glich ist.
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In der Summe sind die einkristallinen Metallfilme geeignete Substrate fu¨r das Graphen-
wachstum. Das selektive Wachstum von Graphen mit gleicher Ausrichtung u¨ber den ganzen
Film ist mo¨glich. U¨ber den bubbling transfer und das Mond-Verfahren ist eine Ablo¨sung
des Graphens von den Metallfilmen mo¨glich. Bei letzterem kann durch den besonderen
Aufbau der Filme ein zusa¨tzlicher Transferschritt vermieden werden, da das Graphen nach
der Entfernung des Nickels direkt auf einer isolierenden Unterlage liegt. Damit stellen
die einkristallinen Metallfilme eine skalierbare Alternative zu den Volumen-Einkristallen dar.
In einem zusa¨tzlichen Teil der Arbeit wurden die Moire´-Strukturen theoretisch unter-
sucht, die beim Wachstum von Graphen auf hexagonalen Metalloberfla¨chen und auch auf
den Metallfilmen auftreten. Die Moire´-Strukturen entstehen durch den Unterschied der
Gitterkonstanten zwischen der Metalloberfla¨che und dem Graphen und durch eine Rotation
der beiden Gitter gegeneinander. Bisher war kein vollsta¨ndiges Modell vorhanden, um diese
langwelligen Strukturen zu beschreiben. Aus diesem Grund wurde im Rahmen dieser Arbeit
ein Modell entwickelt, welches auf einem optischen Analogon zum Moire´-Effekt basiert.
Eine Analyse der dabei auftretenden Frequenzen zeigte, dass sich Moire´-Strukturen durch
die Differenz zweier Raumfrequenzen beschreiben lassen. Sind diese beiden Raumfrequenzen
a¨hnlich, dann ist deren Differenzterm klein und es entsteht eine langwellige U¨berstruktur.
Daraus ließ sich eine geometrische Konstruktion ableiten, die zudem analytisch gelo¨st wer-
den konnte. Ein entscheidender Punkt war dabei die Beru¨cksichtigung von Raumfrequenzen
ho¨herer Ordnungen. Dadurch konnten zum ersten Mal alle in der Literatur bekannten
Moire´-Strukturen beschrieben werden. Weiterhin wurde ein Kriterium eingefu¨hrt, mit dem
die kommensurablen Moire´-U¨berstrukturen identifiziert werden konnten. Dies erlaubte eine
Vorhersage von weiteren mo¨glichen Moire´-Strukturen. Wa¨hrend die Lo¨sung konkret fu¨r
den U¨berlapp zweier hexagonaler Gitter gezeigt wurde, gilt die gezeigte Strategie allgemein




Die fu¨r die Quantifizierung der XPS-Messungen (Kapitel 3.1) beno¨tigten mittleren freien
Wegla¨ngen von Elektronen im Festko¨rper λ sind in der Regel nur fu¨r Elemente und
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Hierbei ist Ep die Plasmonenenergie der Valenzelektronen in eV, Eg die Bandlu¨cke in
eV, % die Dichte des Materials in g/cm3, M die molare Masse pro Formeleinheit in g/mol
und NV die Anzahl an Valenzelektronen. Fu¨r die nach dem Mond-Prozess nachweisbaren
Verbindungen (Ni, NiS und YSZ) sind die nach Gl. A.1 berechneten Eindringtiefen in
Tabelle A.1 gezeigt.
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Tabelle A.1: Nach Gleichung A.1 berechnete Werte fu¨r die mittleren freien Wegla¨ngen von
Elektronen λ in verschiedenen Festko¨rpern, wobei die Berechnungen fu¨r Mg Kα-Strahlung gelten.
Die Dichte von NiS bezieht sich auf das Mineral Millerit. [286] Fu¨r NiS-Filme wurde die Bandlu¨cke
in der Literatur mit 0,35 eV [319], 0,45 eV [320] und 0,76 eV [321] bestimmt, was in einem Mittelwert
von 0,52 eV resultiert. Die Werte % und Eg fu¨r YSZ in Ref.
[322] beziehen sich auf tetragonales
ZrO2 mit 4,5 mol% Y2O3. Nv und M beziehen sich auf ZrO2. Experimentell wurden fu¨r Ni Werte
von λ = 7,5 - 9,5 A˚ ermittelt. [323]
Element Verbindung Ekin [eV] Nv M [
g
mol
] % [ g
cm3
] Eg [eV] λ [A˚]
Ni 2p3/2 Ni 401 10 58,69 8,908
[141] 0 8,14
Ni 2p3/2 NiS 401 16 90,76 5,38
[286] 0,52 10,01
S 2p NiS 1092 16 90,76 5,38 [286] 0,52 20,47
Zr 3d YSZ 1072 16 123,22 6,08 [322] 6,2 [322] 20,30
O 1s YSZ 723 16 123,22 6,08 [322] 6,2 [322] 15,16
Y 3d YSZ 1097 16 123,22 6,08 [322] 6,2 [322] 20,66
A.2 Einfluss und U¨berstrukturen der Verunreinigungen
Wie im Kapitel 4.2 beschrieben, wurde bei der Erstpra¨paration der Ru(0001)-Filme die
Segregation der Substratbestandteile beobachtet. In diesem Kapitel werden die entspre-
chenden Daten fu¨r die Ni(111)- und Ir(111)-Filme pra¨sentiert. Zudem werden auf die
U¨berstrukturen, die durch diese Verunreinigungen entstanden, sowie auf den Einfluss der
Verunreinigungen auf das Graphenwachstum eingegangen.
Ein wichtiger Punkt ist der Einfluss der auftretenden Verunreinigungen auf das Wachstum
von Graphen. Um diesen zu untersuchen, wurde bei einem Ru(0001)-Filme unter Graphen-
Wachstumsbedingungen Ethylen dosiert, wa¨hrend sich der Film noch in einem Zustand
befand, an dem es zur Segregation von Verunreinigungen kam. Auf der so erhaltenen Probe
waren im Auger-Spektrum neben Ruthenium auch Kohlenstoff und Silizium nachweisbar.
Interessant war hierbei vor allem die ra¨umliche Verteilung der beiden Adsorbate. Diese
wurde bestimmt, indem die Probe vor dem Auger-Spektrometer verfahren und somit ein
Linienprofil u¨ber den Film aufgenommen wurde. Dieses ist in Abb. A.1 gezeigt, wobei die
schwarze Kurve die Bedeckung an Silizium zeigt, wa¨hrend die rote Kurve die Asymmetrie
des Ruthenium-Signals und damit die Menge an Kohlenstoff angibt (vgl. Kapitel 3.2).
Dabei waren zwei Effekte deutlich zu erkennen. Zum Einen wiesen beide Elemente
deutliche Unterschiede in ihrer Verteilung auf. Dies bedeutet, dass die Aufnahme eines
einzelnen Auger-Spektrums nicht ausreichend ist, den Zustand der Probe vollsta¨ndig zu
charakterisieren. Zum Anderen war eine Gegenla¨ufigkeit in den Ha¨ufigkeiten der beiden
Elemente zu beobachten. Die Menge an Kohlenstoff an der Oberfla¨che wurde durch das
Silizium deutlich reduziert. Damit war ein Wachstum von großfla¨chigem Graphen in der
Anwesenheit von Silizium auf der Oberfla¨che nicht mo¨glich. In der Literatur ist fu¨r das






























Abbildung A.1: Ortsaufgelo¨ste Auger-Spektroskopie eines Ru(0001)-Films nach einer Ethylen-
Dosierung. Die Dosierung erfolgte bei 750 ◦C und 4,0× 10−10 Torr fu¨r 7 h. Die Messung erfolgte
als Linienprofil u¨ber die Probe, wobei alle 1 mm ein Spektrum aufgenommen wurde. Aufgetragen
sind die Bedeckung an Silizium (schwarz) und die Asymmetrie R des Ruthenium-Signals (rot),
ein Maß fu¨r die Kohlenstoffbedeckung. Die Gegenla¨ufigkeit von Silizium und Kohlenstoff zeigt
deutlich, dass das Silizium das Wachstum von Graphen sto¨rte.
Zusammenspiel von Silizium und Graphen auf Ruthenium bisher nur bekannt, dass auf
eine gewachsene Monolage aufgedampftes Silizium bei 500 ◦C nicht zu einer Zersto¨rung des
Graphens, sondern zu einer Interkalation fu¨hrte. [324] Diese Interkalation entkoppelte das
Graphen vom darunterliegenden Ruthenium, wodurch die charakteristische elektronische
Struktur von Graphen wiederhergestellt wurde. Dies zeigt, dass das bereits vorhandene
Graphen durch die Interkalation des Siliziums nicht bescha¨digt wurde. [324] Im Unterschied
dazu war das Silizium hier bereits vor bzw. wa¨hrend des Graphenwachstums gegenwa¨rtig.
Das Graphenwachstum ko¨nnte so unterdru¨ckt werden.
Die Segregation von Silizium an die Oberfla¨che der Ru(0001)-Filme fu¨hrte zur Ausbildung
mehrerer U¨berstrukturen, wobei eine Abha¨ngigkeit von der Bedeckung an Silizium vorhan-
den war. Die LEED-Bilder dieser Strukturen sind in Abb. A.2 zusammengestellt, wa¨hrend
die identifizierten U¨berstrukturen und durch AES bestimmten Silizium-Bedeckungen in




Abbildung A.2: a) - c) LEED-Bilder von Ru(0001)-Filmen mit unterschiedlichen Bedeckungen
an Silizium [a) 67 eV; b) und c) 90 eV]. Die Pra¨parationsbedingungen waren a) 750 ◦C fu¨r 7 h, b)
1000 ◦C fu¨r 5 min und c) 1100 ◦C fu¨r 5 min. d) - f) Dazugeho¨rige simulierte Reflexpositionen, wobei
die roten Kreuze die Ru(0001)-Reflexe und die blauen Punkte die Reflexe der U¨berstrukturen
repra¨sentieren. Die Silizium-Bedeckung und die auftretenden U¨berstrukturen sind in Tab. A.2
gelistet. In a) sind zusa¨tzlich die Grundgitter-Reflexe von Graphen sichtbar (gru¨ne Pfeile),
allerdings ohne die Satelliten der Moire´-Struktur, was eine schlechte Ordnung des Graphens
bedeutet. Die zusa¨tzlichen Reflexe in c) (eine Auswahl ist mit roten Pfeilen markiert) konnten
keiner U¨berstruktur zugeordnet werden.
Tabelle A.2: Silizium-Bedeckungen und auftretende U¨berstrukturen auf den Ru(0001)-Filmen.
Die dazugeho¨rigen LEED-Bilder sind in Abb. A.2 gezeigt.
Abb. Bedeckung [ML] U¨berstruktur
A.2a) 0,12± 0,08 (2√3× 2√3)R30◦
A.2b) 0,36± 0,20 (2× 2) + (√3×√3)R30◦
A.2c) 1,45± 0,20 (√7×√7)R19,1◦




3× 2√3)R30◦-U¨berstruktur vor [Abb. A.2a)
und d)]. Neben den Ruthenium-Grundgitterreflexen waren noch Graphen-Reflexe sichtbar.
Das Fehlen der Moire´-Satelliten la¨sst sich durch zu kleine Graphendoma¨nen erkla¨ren.
Bei steigender Bedeckung a¨nderte sich das Beugungsbild [Abb. A.2b)]. Die auftretenden
Reflexe ließen sich durch ein Gemisch einer (2× 2)- und einer (√3×√3)R30◦-U¨berstruktur
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erkla¨ren [Abb. A.2e)]. Bei sehr hohen Bedeckungen bildete sich eine
(√
7×√7)R19,1◦-
U¨berstruktur aus [Abb. A.2c) und f)]. Ein Vergleich des Beugungsbildes mit den berechneten
Reflexen der genannten U¨berstruktur zeigt, dass dadurch nicht alle auftretenden Reflexe
erkla¨rt werden konnten. Allerdings konnten die zusa¨tzlichen Reflexe keiner U¨berstruktur
zugeordnet werden.
Die meisten der gezeigten U¨berstrukturen sind in der Literatur bisher nicht bekannt.
Fu¨r Silizium auf Ru(0001) wurde eine
(√
7×√7)R19,1◦-U¨berstruktur beschrieben, [325]
passend zu der vorliegenden Messung fu¨r die hohe Bedeckung an Silizium. Die gemessene
(2× 2)-U¨berstruktur ko¨nnte durch Siliziumdioxid erkla¨rt werden. [326] Allerdings ließ sich
mittels AES kein Sauerstoff auf dem Film nachweisen. Aus demselben Grund fallen auch
die Erkla¨rungsversuche u¨ber adsorbiertes CO, welches eine
(√
3×√3)R30◦-U¨berstruktur
bildet, [327] und Sauerstoff, bei welchem, abha¨ngig von der Bedeckung, eine (2× 2)- oder
eine (2× 1)-U¨berstruktur∗ auftritt, [328] aus.
Die Reinheit der Ni(111)-Filme wurde ebenfalls mittels AES u¨berpru¨ft. Das Auger-
Spektrum eines frischen Nickel-Films, welcher fu¨r eine Stunde auf 900 ◦C geheizt wurde, ist
in Abb. A.3 gezeigt (blau). Ein Vergleich mit dem Spektrum eines sauberen Ni(111)-Films
(schwarz) macht deutlich, dass neben den Nickelsignalen zwei zusa¨tzliche Signale auftraten.
Diese konnten Zirkonium (148 eV) und Sauerstoff (511 eV) zugeordnet werden. [150] Die
Segregation von Silizium konnte bei den Nickel-Filmen nicht beobachtet werden.
Wie schon bei den Ru(0001)-Filmen gezeigt, trat bei den Ni(111)-Filmen die Se-
gregation der Substratbestandteile in der Regel nur bei der Erstpra¨paration der Fil-
me auf. Dies ließ sich an einem Nickel-Film zeigen, der zweimal hintereinander einem
a¨hnlichen Heizschritt ausgesetzt wurde. Nach dem Heizen eines Nickel-Films unter Graphen-
Wachstumsbedingungen fu¨r 105 min auf 700 ◦C wurden an zwei verschiedenen Positionen
auf dem Film Auger-Spektren aufgenommen (rot und orange in Abb. A.3). Das orange
Spektrum zeigt neben den Signalen von Nickel nur ein zusa¨tzliches Signal bei ca. 273 eV,
welches Kohlenstoff zugeordnet werden kann. Dieser entstand durch die Zersetzung von
Ethylen an der Nickeloberfla¨che. Allerdings war die Probe nicht homogen und an anderen
Positionen konnte zusa¨tzlich zum Kohlenstoff auch Zirkonium nachgewiesen werden (rotes
Spektrum). Die Abwesenheit von Sauerstoff im Vergleich zum blauen Spektrum kann
durch eine Reaktion mit Kohlenstoff erkla¨rt werden. Die Unterschiede in der Peakform
des Zirkonium-Signals zwischen der blauen und der roten Kurve wurden durch verschiede-
ne Oxidationsstufen des Zirkoniums verursacht, [329] wie beispielsweise die Bildung eines
Oxids durch die Anwesenheit von Sauerstoff (blaues Spektrum). Auch die Unterschiede
in der Signalform des Kohlenstoffs lassen sich durch unterschiedliche Oxidationsstufen
erkla¨ren. Wa¨hrend im roten Spektrum die charakteristische Signalform einer carbidischen
∗Aufgrund der drei mo¨glichen Rotationsdoma¨nen einer (2× 1)-U¨berstruktur zeigt diese im Beugungsbild



























 1 h @ 900 °C
/  108 L C2H4 @ 700 °C 
 57 L C2H4 @ 700 °C 
Abbildung A.3: AES-Spektren bei verschiedenen Zusta¨nden der Ni(111)-Filme. Schwarz: saube-
rer Film, pra¨pariert durch 5 min Sputtern und Heizen fu¨r 2 min auf 700 ◦C. Blau: frischer Film
nach Heizen fu¨r 1 h auf 900 ◦C. Es sind Signale von Zirkonium und Sauerstoff sichtbar. Rot und
orange: Nach Ethylen-Dosierung bei 700 ◦C, wobei dessen Partialdruck wa¨hrend der Dosierung
reduziert wurde (17 min 5,0× 10−8 Torr; 15 min 1,0× 10−8 Torr ; 48 min 7,0× 10−9 Torr und
25 min im UHV). Die beiden Spektren stammen von unterschiedlichen Positionen derselben Probe.
Gru¨n: Nach Ethylen-Dosierung von 1,0× 10−8 Torr fu¨r 95 min bei 700 ◦C, gefolgt von 25 min bei
700 ◦C im UHV.
Phase vorliegt, zeigt das orange Spektrum die Gegenwart von Graphen an (vgl. Kapitel
5.3.1). [223,224] In Gegenwart von Zirkonium war die Intensita¨t des Kohlenstoffsignals zudem
deutlich geringer. Wie schon bei den Ruthenium-Filmen, zeigte die ra¨umliche Verteilung
der Elemente deutlich, dass die Segregation der Substratbestandteile hinderlich fu¨r ein
Wachstum von Graphen war. Nach einer Reinigung des Films durch fu¨nfminu¨tiges Sputtern
wurde die Probe erneut unter Graphen-Wachstumsbedingungen auf 700 ◦C geheizt, diesmal
fu¨r 120 min. Danach war neben Kohlenstoff kein anderes Element auf der Nickel-Oberfla¨che
nachweisbar, und es waren keine ra¨umlichen Unterschiede messbar. Die Signalform des
Kohlenstoffpeaks zeigte das erfolgreiche Wachsen von Graphen an.
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In Abb. A.4 sind zwei LEED-Beugungsbilder eines Ni(111)-Filmes gezeigt, die nach der
Segregation von Verunreinigungen unter Graphen-Wachstumsbedingungen aufgenommen
wurden (vgl. rotes Spektrum in Abb. A.3). Mit AES waren auf dem Nickel-Film die Ele-
mente Zirkonium, Sauerstoff und Kohlenstoff nachweisbar. Die beiden Bilder wurden an
unterschiedlichen Positionen auf der Probe aufgenommen. Das linke Bild zeigt das charak-
teristische Beugungsbild des Oberfla¨chencarbids von Nickel, [225–227] welches im Kapitel 5.3
genauer besprochen wird. Im rechten Bild hat die Intensita¨t der Carbid-Reflexe deutlich
abgenommen und es sind zusa¨tzliche Reflexe sichtbar. Die zusa¨tzlichen Reflexe lassen sich
der (111)-Fla¨che von kubischem Zirkoniumdioxid zuordnen. Die aus dem Beugungsbild
ausgemessene Gitterkonstante von 3,56 A˚ passt sehr gut zu dem Literaturwert 3,62 A˚†.
Unterstu¨tzt wird dies auch durch die Orientierung der Gitter. Wegen der epitaktischen
Beziehung sollten Ni(111) und ZrO2(111) dieselbe Ausrichtung besitzen. Diese Ausrich-
tung stimmte auch mit den Reflexen in Abb. A.4 u¨berein, wobei die Reflexe des ZrO2
allerdings aufgespalten waren und so ein Winkel von ca. ±3◦ zwischen den beiden Gittern
vorlag. Das Vorliegen der ZrO2-Reflexe ließe sich zum einen durch Lo¨cher im Nickel-Film
erkla¨ren, so dass die YSZ-Unterlage gemessen wurde, oder durch die Ausbildung eines
Zirkoniumdioxid-Films auf der Nickeloberfla¨che. Das Letztere erscheint wahrscheinlicher,
da durch den anfa¨nglichen Heizschritt die Lo¨cher ausgeheilt wurden (vgl. Kapitel 4.1.1).
Abbildung A.4: LEED-Beugungsbilder eines Ni(111)-Films (E = 68 eV), die nach einer
Dosierung von Ethylen bei 800 ◦C und 1,1 × 10−8 Torr fu¨r 30 min aufgenommen wurden.
Dabei kam es zur Segregation von Zirkonium und Sauerstoff. Die beiden Bilder stammen von
unterschiedlichen Positionen derselben Probe. Neben den Reflexen des Nickelcarbids in a) sind
in b) weitere Reflexe nachweisbar, die der (111)-Fla¨che von kubischem ZrO2 zugeordnet werden
ko¨nnen.
†Die Kantenla¨nge der Einheitszelle betra¨gt aZrO2 = 5,117 A˚,




die Gitterkonstante der (111)-Fla¨che berechnen la¨sst.
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Auch bei den Ir(111)-Filmen war zu Beginn der Pra¨paration die Segregation von Silizium
zu beobachten. Exemplarisch dafu¨r sind AES-Spektren in Abb. A.5 gezeigt. Das schwarze
Spektrum entha¨lt nur die Signale von Iridium und zeigt damit, dass die Pra¨paration von
sauberen Ir(111)-Filmen mo¨glich war. Allerdings konnte auch beim Iridium das Auftreten
von Silizium beobachtet werden. Das rote Spektrum wurde nach Heizen eines Ir(111)-Films
fu¨r 278 min auf 843 ◦C bei einem Ethylen-Partialdruck von 1,5×10−9 Torr aufgenommen. Ein
Vergleich mit dem Spektrum des sauberen Films zeigt, dass zwei neue Signale auftauchten.
Das Signal bei ca. 272 eV la¨sst sich Kohlenstoff zuordnen, welcher aus der Zersetzung
von Ethylen resultierte. Dagegen entstand das Signal bei ca. 91 eV durch Segregation
von Silizium.‡ Zirkonium ließ sich auf den Iridium-Filmen nicht beobachten. Wie schon
bei Ruthenium und Nickel trat die Segregation von Substratbestandteilen nur bei der























 Ir(111)-Film mit Silizium
Abbildung A.5: Auger-Spektren von Ir(111)-Filmen, die einen sauberen Film und die Verunrei-
nigung mit Silizium zeigen. Der saubere Film wurde durch eine 40-minu¨tige Oxidation bei 400 ◦C
und einem Sauerstoff-Druck von 2× 10−7 Torr, gefolgt von einem Heizen fu¨r 2 min auf 700 ◦C,
erhalten. Die Siliziumverunreinigung trat nach einem Heizen fu¨r 278 min auf 843 ◦C bei einem
Ethylen-Partialdruck von 1,5× 10−9 Torr auf.
Die durch die Verunreinigungen auftretenden Strukturen auf den Ir(111)-Filmen wurden
mit LEED und STM untersucht. In Abb. A.6a) ist ein LEED-Bild eines Iridium-Films
gezeigt, bei dem es durch das erstmalige Heizen auf 800 ◦C zur Segregation von Sili-
zium gekommen war. Dieses komplexe Beugungsbild ließ sich durch ein Gemisch aus
drei verschiedenen Strukturen erkla¨ren, deren berechnete Reflexpositionen in Abb. A.6b)
‡ Bei dieser Energie besitzt auch Iridium einen U¨bergang. [150]
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dargestellt sind. Die roten Kreuze sind dabei die Reflexe des Ir(111)-Substrats und die
blauen Quadrate die Satelliten der Moire´-Struktur von R0◦-Graphen auf Ir(111) (vgl.
Kapitel 5.2). Die weiteren Reflexe ließen sich einem Gemisch aus einer (2× 2)- und einer(√
19×√19)R23,4◦-Struktur zuordnen. Die entsprechenden Reflexpositionen sind durch
gru¨ne Kreuze und blaue Kreise gekennzeichnet. Die im LEED gefundenen Strukturen waren
auch im STM nachweisbar [Abb. A.6c) - e)]. Mittels Auger-Spektroskopie ließen sich als
Adsorbate Silizium, Sauerstoff und Kohlenstoff nachweisen.
Die (2× 2)-U¨berstruktur wurde sehr wahrscheinlich durch Sauerstoff gebildet. In fru¨heren
LEED-Studien wurde bei O/Ir(111) ein (2× 2)-Beugungsbild gefunden, was sich allerdings
auch durch die drei Rotationsdoma¨nen einer (2× 1)-Struktur erkla¨ren la¨sst. [330] Die Mes-
sung der Sauerstoff-Bedeckung bei Sa¨ttigung favorisierte die (2× 1)-Variante. [331,332] Bei
niedrigen Bedeckungen von 0,11-0,25 ML zeigten theoretische Berechnungen eine attraktive
Wechselwirkung zwischen den adsorbierten Sauerstoffatomen, was zu der Bildung von
lokalen (2× 2)-Strukturen fu¨hrte. [333] Die STM-Bilder dieser Struktur in den Abb. A.6c)
und d) zeigten Atome, die eine (2× 2)-U¨berstruktur (rot) ausbildeten. Allerdings lag dabei
eine hohe Fehlordnung mit vielen Fehlstellen vor. Zudem wurde diese Phase im STM nur
sehr vereinzelt gefunden, und die daraus resultierende niedrige Bedeckung ist mit einer
(2× 2)-Struktur im Einklang. Der Grund fu¨r die Fehlordnung ist allerdings unklar. Eine
weitere Erkla¨rung fu¨r die (2× 2)-Struktur ko¨nnte Sauerstoff sein, welcher interkaliert unter
dem Graphen vorliegt. [334] Dieser bildet bei niedrigen Sauertsoffmengen eine (2× 2)- und




19×√19)R23,4◦-Struktur la¨sst sich durch Silizium erkla¨ren. Hierbei ist bekannt,
dass die Interkalation von Silizium im System Graphen/Ir(111) zu der genannten Struktur
fu¨hrt. [98] Dies wurde durch STM-Untersuchungen dieser Struktur besta¨tigt [Abb. A.6e)].
Ein Großteil des STM-Bildes zeigt die langwellige Moire´-U¨berstruktur (blau), welche cha-
rakteristisch fu¨r Graphen auf Ir(111) ist (vgl. Kapitel 5.2). [211] In der Bildmitte ist lokal
die Ausbildung der
(√
19×√19)R23,4◦-Struktur (rot) zu beobachten. Dabei ist deutlich
ersichtlich, dass das Graphengitter innerhalb dieser Struktur ungesto¨rt vorliegt, was fu¨r
eine Interkalation von Silizium spricht. Im Unterschied zu den anderen Metallen war beim
Iridium keine Beeintra¨chtigung des Graphen-Wachstums durch eine Verunreinigung durch
die Unterlage zu beobachten. Dies la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass keine Reaktion zwischen
dem Kohlenstoff und dem segregierten Silizium stattfand, sondern nur die Interkalation, die
das Graphenwachstum nicht sto¨rte. In der Literatur wurde nach der Silizium-Interkalation
mittels Raman-Spektroskopie allerdings eine relativ hohe Dichte an Defekten gefunden,
weshalb eine Bescha¨digung des Graphens durch das Silizium nicht vollkommen ausgeschlos-










Abbildung A.6: Verunreinigungen der Ir(111)-Filme. a) LEED-Bild (E = 76 eV) nach einem
erstmaligen Heizen des Films fu¨r 225 min auf 800 ◦C. Nach AES waren auf der Oberfla¨che
Silizium, Sauerstoff und Kohlenstoff vorhanden. Die Zuordnung der Reflexe ist in b) gezeigt.
Die roten Kreuze sind die Ir(111)-Reflexe. Die blauen Quadrate stammen von R0◦-Graphen,
dessen Moire´-Struktur charakteristische Satelliten um die Ir(111)-Reflexe bildet. Die meisten
Reflexe lassen sich einer
(√
19×√19)R23,4◦-Struktur zuordnen (blaue Kreise). Die restlichen
Reflexe passen zu einer (2× 2)-Struktur (gru¨ne Kreuze). c) und d) STM-Bilder der Probe von
a), die eine fehlgeordnete (2× 2)-Struktur zeigen (rot) (Ut = −0,7 V, It = 10 nA). e) STM-
Bild nach einer Ethylen-Dosierung von 2,0 × 10−9 Torr bei 808 ◦C fu¨r 2,5 h (Ut = 0,1 V,
It = 3 nA). Neben der Moire´-Struktur von Graphen (blau) ist in der Bildmitte zusa¨tzlich eine(√
19×√19)R23,4◦-Struktur (rot) erkennbar, die sich durch interkaliertes Silizium erkla¨ren la¨sst.
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A.3 Kristalline Stabilita¨t der Metallfilme
Ein wichtiger Punkt bei der Graphensynthese ist, dass der Metallfilm wa¨hrend des Pro-
zesses stabil bleibt. Wa¨hrend die chemische und thermische Stabilita¨t bereits diskutiert
wurde (Kapitel 4.3), soll die Kristallinita¨t der Filme wa¨hrend des Graphenwachstums
ebenfalls erhalten bleiben. Um dies zu u¨berpru¨fen, wurde ein Nickel-Film nach den in
Kapitel 4.4 genannten Bedingungen pra¨pariert und das Graphenwachstum unter den in
Kapitel 5.3.4 angegebenen und optimierten Wachstumsbedingungen durchgefu¨hrt. An-
schließend wurde der Nickel-Film mittels XRD untersucht. Die entsprechenden Signale
(blau) fu¨r die Bestimmung des Tilts und des Twists sind in Abb. A.7 gezeigt. Ein Vergleich
mit den Signalen eines frischen Films (rot), zeigt eine geringfu¨gige Verbreiterung der
Reflexe. Es lag aber immer noch eine sehr gute Ausrichtung der einzelnen Ko¨rner vor.









































Abbildung A.7: Vergleich der Mosaizita¨t eines Ni(111)-Films vor der UHV-Pra¨paration (rot)
und nach dem Wachstum von Graphen (blau). Nach dem Graphenwachstum waren die Signale fu¨r
Tilt und Twist leicht verbreitert. Es lag aber immer noch ein einkristalliner Film hoher Qualita¨t
vor. Die Messungen wurden von Michael Weinl durchgefu¨hrt.
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A.4 Ir(111): Bubbling Transfer
Das Prinzip des bubbling transfers ist das Abheben des Graphens vom Metallsubstrat
u¨ber eine Gasentwicklung zwischen Graphen und Metall. [79] Dabei wird das Substrat nicht
bescha¨digt und kann wiederverwendet werden. Somit ist der Einsatz dieser Methode auch bei
Volumeneinkristallen mo¨glich. Die Gasentwicklung erfolgt dabei durch eine elektrochemische
Zersetzung von Wasser:
2 H2O + 2 e
− −−→ H2 ↑ + 2 OH− (A.2)
Da das Metall nicht aufgelo¨st werden muss, ko¨nnen zudem harsche Reaktionsbedingungen
vermieden werden, die zu einer Bescha¨digung des Graphens fu¨hren ko¨nnten.
Diese Methode wurde getestet, um im Rahmen dieser Arbeit synthetisiertes Graphen von
Ir(111)-Filmen abzulo¨sen. Der Transferschritt wurde von Michael Weinl (Universita¨t Augs-
burg) durchgefu¨hrt. Zuna¨chst werden die an Ref. [79] angelehnten Schritte fu¨r den bubbling
transfer beschrieben. Zur Unterstu¨tzung wurde eine PMMA-Schicht (acht Massenprozent
in Anisol) mittels spin-coating auf das Graphen aufgetragen und bei 100 ◦C fu¨r 2 min
ausgeheizt. Zur Wasserstoffentwicklung wurden als Elektrolytlo¨sung 1M NaOH und ein
Platindraht als Gegenelektrode verwendet. Nach dem Anlegen einer Spannung von -3,5 V
an den Film hob der entstandene Wasserstoff das durch das PMMA unterstu¨tzte Graphen
vom Substrat ab. Das Graphen wurde anschließend mehrmals mit entionisiertem Wasser
gewaschen und auf einen Silizium-Wafer mit einer 300 nm dicken Oxid-Schicht u¨bertragen.
Nach Trocknen im Trockenschrank bei 120 ◦C wurde das PMMA u¨ber Nacht durch Aceton
aufgelo¨st.
Die Beurteilung des Erfolgs dieser Transferroute sowie der Qualita¨t des Graphens
erfolgte mittels Raman-Spektroskopie. Ein entsprechendes Raman-Spektrum ist in Abb.
A.8 gezeigt. Im Unterschied zum elektrochemischen A¨tzen (Kapitel 6.2) wurden hier die
charakteristischen Raman-Signale von Graphen gefunden (vgl. Kapitel 3.8), was bedeutet
dass u¨ber diese Route das Graphen von den Ir(111)-Filmen abgelo¨st werden konnte. Das
2D-Signal ließ sich mit einer einzigen Lorentz-Funktion mit einer Halbwertsbreite von
36,9 ± 0,4 cm−1 anpassen, welches das Vorliegen einer Monolage Graphen anzeigt. [169]
Besta¨tigt wurde dies durch das Intensita¨tsverha¨ltnis zwischen dem 2D- und G-Signal. [175]
Dies deckt sich auch mit der Untersuchung der Probe im UHV, bei der ausschließlich eine
Monolage Graphen gefunden wurde (vgl. Kapitel 5.2). Die Anwesenheit einer D-Bande
zeigte allerdings die Gegenwart von Defekten im Graphen an. Gema¨ß Gl. 3.18 wurde dabei
ein mittlerer Abstand zweier Punktdefekte LD von 10,8 ± 0,1 nm erhalten.
In der Literatur berichten nur wenige Gruppen von einer erfolgreichen Ablo¨sung des
Graphens von der Ir(111)-Oberfla¨che. Nach einer Br2-Interkalation konnte das Graphen
mechanisch vom Substrat abgezogen werden. [259] Eine Bestimmung der Qualita¨t des Gra-
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Abbildung A.8: Raman-Spektrum von Graphen auf 300 nm SiO2, welches durch einen bubbling
transfer von einem Ir(111)-Film abgelo¨st wurde. Die Messung wurde mit einer Laserwellenla¨nge
von λLaser = 488 nm durchgefu¨hrt (aufgenommen von Michael Weinl).
phens war dabei nicht mo¨glich. Weiterhin konnte das Graphen durch einen bubbling transfer
vom Iridium entfernt werden. [260] Auch dabei konnte eine intensive D-Bande gemessen
werden, wobei die Qualita¨t des Graphens mit LD = 23,0 nm etwas besser war als in dieser
Arbeit erreicht wurde. In einigen Fa¨llen war es mo¨glich, die Qualita¨t des Graphens mittels
Raman-Spektroskopie zu messen, wa¨hrend es noch auf der Ir(111)-Oberfla¨che lag. Fu¨r das
R0◦-Graphen konnte dabei keine D-Bande nachgewiesen werden, [99,100] wa¨hrend die Spek-
tren von rotiertem R30◦-Graphen eine D-Bande aufwiesen. [57] Nach der Interkalation von
Silizium konnte ein Raman-Spektrum erhalten werden, welches eine signifikante D-Bande
aufwies. [98]
216 A. Anhang
A.5 Position von Na2S × n H2O in der Ampulle
Ein kritischer Faktor bei der Verwendung von Natriumsulfid als Katalysator fu¨r das Mond-
Verfahren war die Position des Na2S-Pulvers in der Ampulle. Dies zeigte sich deutlich,
wenn das Pulver nicht ausschließlich am Ende der Ampulle lag, sondern gleichma¨ßig u¨ber
die Ampulle verteilt wurde. Ein Foto des Nickel-Films nach der Reaktion ist in Abb.
A.9 dargestellt. Der Großteil der Fla¨che des Films wies eine blaue Farbe auf. Zusa¨tzlich

























Abbildung A.9: XP-Spektrum eines Nickel-Films, der in Kontakt mit festem Natriumsulfid
gekommen war (gemessen mit Mg Kα-Strahlung). Zusa¨tzlich ist ein Foto der erhaltenen Probe
gezeigt. Fu¨r den Mond-Prozess wurden als Katalysator 30 mg Na2S gleichma¨ßig in der Ampulle
verteilt. Die Reaktionsdauer betrug 18,5 Stunden.
Ein XP-U¨bersichtsspektrum dieser Probe ist ebenfalls in Abb. A.9 gezeigt. Analog zu den
bisher gezeigten Ansa¨tzen (Kapitel 6.3.1.1) ließen sich nach der Reaktion Nickel, Sauerstoff,
Zirkonium, Kohlenstoff und Schwefel auf dem Film nachweisen. Neu war allerdings die
Anwesenheit von Natrium, welches anhand des Na KLL-Auger-U¨bergangs bei ca. 265 eV
nachweisbar war. [147] Offensichtlich waren Bestandteile des festen Na2S auf die Probe
gelangt. Diese ko¨nnten auch die sichtbaren braunen Stellen erkla¨ren.
Eine weitere Analyse dieser braunen Fla¨chen wurde mittels SEM und EDX durchgefu¨hrt.
Abb. A.10a) zeigt das SEM-Bild einer solchen braunen Stelle. In der Mitte sind Partikel zu
erkennen, welche vermutlich Na2S-Partikel sind. Wa¨hrend der Bereich um diese Partikel
dunkel abgebildet wurde, traten ringfo¨mig angeordnet mehrere hellere Graustufen auf.
































Abbildung A.10: a) SEM-Bild einer mit Natriumsulfid verunreinigten Probe nach dem Mond-
Verfahren, aufgenommen mit 5 kV. b) EDX-Spektren von den Positionen P1 bis P4, aufgenommen
bei 15 keV. Der verwendete Nickel-Film wurde vor der Reaktion nicht durch Sputtern gereinigt.
Als Katalysator wurden 46,7 mg Na2S × n H2O (gleichma¨ßig in der Ampulle verteilt) eingesetzt.
Die Reaktionsdauer betrug 262 Stunden.
Die an den markierten Stellen aufgenommenen EDX-Spektren sind in Abb. A.10b) zu
sehen. Die homogen wirkende dunkelgraue Fla¨che P1 entsprach den optisch sichtbaren
blauen Fla¨chen des Films. An diesen Stellen wurde das Nickel abgetragen. Entsprechend
zeigte die EDX-Messung nur Zirkonium, Silizium und Sauerstoff, also die Signale der YSZ-
und der Silizium-Unterlage. Es war kein Nickel nachweisbar. Das hell abgebildete Partikel
innerhalb der Struktur (P2) zeigte dagegen intensive Signale von Natrium und Schwefel.
Damit la¨sst sich dieses Partikel als Na2S beschreiben. Die starke Da¨mpfung der Silizium-
Signale besta¨tigte, dass ein dreidimensionales Partikel vorlag. Der erho¨hte Sauerstoffanteil
gegenu¨ber dem sauberen YSZ-Film la¨sst sich durch das enthaltene Kristallwasser erkla¨ren.
Weiterhin konnte an dieser Stelle Nickel nachgewiesen werden. Dies bedeutet, dass sich
durch den direkten Kontakt des Nickels mit Na2S eine fu¨r das Mond-Verfahren unreaktive
Spezies gebildet hatte, die eine vollsta¨ndige Entfernung des Nickels verhinderte. Auch an
anderen Stellen (P3) innerhalb der sichtbaren Struktur ließ sich Nickel zusammen mit
Natrium und Schwefel nachweisen. Im hell abgebildeten Grenzbereich der Struktur (P4)
waren nur noch die Komponenten des YSZ/Si(111)-Substrats nachweisbar. Die Strukturen,
die diesen Kontrast im SEM-Bild verursachten, mussten folglich sehr du¨nn sein, da sie im
EDX nicht nachgewiesen werden konnten. Wahrscheinlich lag ein Nickelsulfid vor, eventuell
mit Beteiligung von Natrium.
Neben den braunen Stellen war ein weiterer Effekt der Gegenwart von Natriumsulfid auf
der Probe, dass sich der Reaktionsmechanismus gea¨ndert hatte. In Abb. A.11 ist dies durch
zwei Fotografien desselben Films nach unterschiedlichen Reaktionszeiten gezeigt. Durch
das Natriumsulfid bildeten sich zuna¨chst die braunen kreisfo¨rmigen Stellen. Ausgehend von
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diesen wurde das Nickel abgetragen, was an einem blauen Hof erkennbar war. Zusa¨tzlich
ließen sich blaue Linien erkennen, mo¨glicherweise induziert durch Defekte oder Kratzer,
an denen die Reaktion erfolgte. Kam der Film dagegen nicht mit festem Na2S in Kontakt,
erfolgte die Reaktion homogen und ohne sichtbare Reaktionsfront.
a) b)
Abbildung A.11: Fotografien desselben Films, der mit festem Na2S × n H2O in Kontakt
gekommen war. Die Bilder wurden nach einer Reaktionsdauer von a) 120 h und b) 138,5 h
aufgenommen. Fu¨r diesen Ansatz wurde der Nickel-Film vor der Reaktion nicht durch Sputtern
gereinigt. Als Katalysator wurden 46,7 mg Na2S × n H2O eingesetzt, die gleichma¨ßig in der
gesamten Ampulle verteilt wurden.
Der Reaktionsfortschritt wurde durch den Anteil der blauen Fla¨chen auf dem Film
bestimmt, wie in Abb. A.12 gezeigt ist. Ab einer Reaktionszeit von ca. 100 h stieg die
Reaktionsgeschwindigkeit an. Nach ca. 170 h war die Reaktion beendet und es wurde eine
freie YSZ-Fla¨che von ca. 75% erreicht.
Als Modell fu¨r den Reaktionsfortschritt kann die kreisfo¨rmige Ausbreitung der Reaktion
ausgehend von Natriumsulfid-Partikeln angenommen werden (Skizze in Abb. A.12). Dabei
war die zeitliche A¨nderung des Radius der abreagierten Bereiche konstant:
dr
dt
= k = konst. (A.3)
Durch Integration und anschließende Quadrierung wird aus Gl. A.3:
r2 = k2 · t2 (A.4)
Daraus ergibt sich folgender Zusammenhang fu¨r die abreagierte Fla¨che A, wobei A0 die




4 · pi · r2
A0
=
4 · pi · k2 · t2
A0
= a · t2 (A.5)





















 Modell: a = (2.73 ± 0.09) · 10-5 h-2
dr r
Abbildung A.12: Quantifizierung des in Abb. A.11 gezeigten Datensatzes. Die roten Kreuze
entsprechen dem optisch bestimmten Anteil an freier YSZ-Fla¨che. Die blaue Linie beschreibt das
Modell einer kreisfo¨rmigen Reaktionsfront mit einer konstanten A¨nderung des Radius dr nach Gl.
A.5.
Die Anpassung dieser quadratischen Funktion an die Messdaten (blaue Kurve in Abb.
A.12) zeigt die U¨bereinstimmung des Reaktionsverlaufs mit dem Modell. Die Annahme
fu¨r dieses Modell ist nur gu¨ltig, solange die einzelnen Fla¨chen voneinander getrennt sind.
Sobald sich diese beru¨hren, ist eine langsamere Reaktionsgeschwindigkeit zu erwarten.
Dies konnte experimentell ab einer Reaktionsdauer von ca. 160 h auch beobachtet werden.
U¨ber den durch die Anpassung erhaltenen Faktor a = (2,73± 0,09) · 10−5 h−2 ließ sich die








Aus den gezeigten Ergebnissen la¨sst sich schlussfolgern, dass die Braunfa¨rbung der Filme
durch Na2S-Partikel verursacht wurde, die wa¨hrend der Befu¨llung der Ampulle auf die
Oberfla¨che des Nickel-Films gelangten. Ausgehend von diesen Partikeln erfolgte die Reaktion
von Nickel zu Nickeltetracarbonyl. Da im Bereich der Na2S-Partikel deutliche Mengen
an Nickel zuru¨ckblieben, musste es dort zu der Bildung einer unreaktiven Nickelspezies
gekommen sein. Daher ist es wichtig zu verhindern, dass wa¨hrend der Befu¨llung der Ampulle
und wa¨hrend der Reaktion festes Na2S auf die Filme gelangt.
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A.6 Tiefenprofilierung nach dem Mond-Prozess
Durch den Mond-Prozess war die Entfernung eines Großteils des Nickel-Films mo¨glich.
Allerdings konnte, wie die im XPS immer nachweisbaren kleinen Nickel-Signale zeigten
(vgl. Abb. 6.6), in keinem Fall eine vollsta¨ndige Abtragung erreicht werden. Um den
Grund dafu¨r zu bestimmen, ist es wichtig zu kla¨ren, in welcher Form das zuru¨ckgebliebene
Nickelsulfid vorlag. Dafu¨r gibt es zwei mo¨gliche Modelle. Das Nickelsulfid kann in Form
von dreidimensionalen Partikeln oder als sehr du¨nner Film vorliegen. Es wurde versucht,
diese beiden Fa¨lle mit einer Tiefenprofilierung zu unterscheiden. Dazu wurden von einer
Probe nach dem Mond-Prozess die obersten Schichten durch Ar+-Sputtern schrittweise
abgetragen und jeweils die Oberfla¨chenzusammensetzung mittels XPS bestimmt. Die so
erhaltenen Spektren fu¨r die Signale von Ni 2p3/2, Zr 3d, S 2p und Y 3d sind in Abb. A.13
gezeigt.
Wa¨hrend des ersten Sputter -Zyklus nahmen die Intensita¨ten von Nickel und Schwefel
deutlich zu. Der Grund dafu¨r war die Entfernung von Kohlenstoff, welcher sich durch
Luftkontakt auf den Filmen abgeschieden hatte und so zu einer Da¨mpfung der restlichen
Signale fu¨hrte. Des Weiteren vera¨nderte sich die Form des Nickel 2p3/2-Signals. Es bestand
zu Beginn hauptsa¨chlich aus einer oxidischen/hydroxidischen Komponente bei 855,9 eV
und einer kleineren sulfidischen Komponente bei ca. 853,0 eV. Bereits nach einer kurzen
Sputter -Dauer von 5 min wurde das Oxid/Hydroxid fast vollsta¨ndig entfernt und die
Signalform entsprach nun Nickelsulfid. Dies bedeutet, dass sich NiO bzw. Ni(OH)2 nur
oberfla¨chlich bildeten, was mit einer nachtra¨glichen Reaktion durch den Luftkontakt im
Einklang steht. Im weiteren Verlauf der Tiefenprofilierung a¨nderte sich die Form dieses
Signals nicht mehr. Weiterhin ließ sich der Schwefel auch nach la¨ngerem Sputtern nicht
entfernen. Es kann also davon ausgegangen werden, dass die Nickelsulfid-Phase nicht nur
eine Oberfla¨chenspezies ist, sondern sich ein Volumen-Nickelsuflid gebildet hatte. In den
Spektren der Zr 3d- und Y 3d-Signale waren keine signifikanten Vera¨nderungen zu erkennen.
Dies deckt sich mit der Erwartung, da die YSZ-Schicht dicker war als die hier abgetragene
Menge. Eine Quantifizierung der XPS-Daten aus dieser Sputter -Serie ist in Abb. A.14
gezeigt.
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Abbildung A.13: Tiefenprofilierung einer im Mond-Prozess reagierten Probe. [184] Dazu wurde
die Probe sukzessive durch Sputtern abgetragen und anschließend mit XPS (Mg Kα-Strahlung)
gemessen. Gezeigt sind die Ni 2p3/2- (links), die Zr 3d- (Mitte) sowie die S 2p- und Y 3d-Signale
(rechts). Die dazugeho¨rige Quantifizierung ist in Abb. A.14 angegeben. Die Prozessbedingungen
waren 19 mg Na2S × n H2O und eine Reaktionsdauer von 65,5 h. Die Aufladung der Spektren
wurde nicht korrigiert, da es im Zuge der Sputter -Serie zu unterschiedlichen Aufladungen des
Nickelsulfids und der YSZ-Schicht gekommen war.
Die blaue Kurve in Abb. A.14 gibt die Zusammensetzung des Nickelsulfids in Abha¨ngigkeit
von der Sputter -Dauer an. Die Sto¨chiometrie lag am Anfang im Bereich von NiS0,72 bis
NiS0,81 und fiel mit zunehmender Sputterdauer auf NiS0,19 ab. Die Abnahme mit zunehmen-
der Tiefe bedeutet, dass zwar ein Volumen-Nickelsulfid vorlag, dessen Zusammensetzung
im Volumen aber nicht homogen war und der Schwefelgehalt zum Inneren hin langsam
abnahm.
Die schwarze Kurve in Abb. A.14 zeigt den Anteil an unbedeckter YSZ-Fla¨che. Die Ab-
nahme der freien YSZ-Fla¨che am Anfang la¨sst sich durch die oben beschriebene Da¨mpfung
durch Kohlenstoff erkla¨ren, welche vor allem die Signale von Ni 2p betrifft. Der Kohlenstoff
wurde dabei durch die ersten Sputter -Zyklen entfernt. Weil in die Berechnung der freien





















Abbildung A.14: Quantifizierung der Tiefenprofilierung aus Abb. A.13. [184] Gezeigt ist der
Schwefelgehalt im Nickel-Sulfid (blaue Kurve), sowie der Anteil an freier YSZ-Fla¨che (schwarze
Kurve). Die Abtragungsrate lag im Bereich von ca. 0,1 bis 0,2 nm/min.
an YSZ zu sinken. Im weiteren Verlauf stieg der Anteil der freien YSZ-Fla¨che langsam
an. Die Tatsache, dass sich das Nickel nicht durch Sputtern entfernen ließ, bedeutet, dass
das Nickel in Form von dreidimensionalen Partikeln nach dem Mond-Prozess zuru¨ckblieb.
Wu¨rde ein du¨nner Film vorliegen, mu¨sste dieser bereits nach kurzer Sputter -Dauer ent-
fernt worden sein. Dies deckt sich auch mit der beobachteten Aufladung der reagierten
Proben wa¨hrend den XPS-Messungen. Die Aufladung kann nur auftreten, wenn sich keine
zusammenha¨ngende leitfa¨hige Schicht auf der Probe befindet. Unter der Annahme einer
Sputterrate von ca. 0,1 - 0,2 nm/min konnte eine Partikelgro¨ße von mindestens 9,5 nm
abgescha¨tzt werden.
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A.7 Einfluss von Wasser auf den Mond-Prozess
Im Kapitel 6.3.1.5 wurde gezeigt, dass die Zugabe von Wasser die Reproduzierbarkeit des
Mond-Verfahrens deutlich erho¨hte, vor allem bei der Verwendung von H2S als Katalysator.
In diesem Kapitel werden zwei Mo¨glichkeiten diskutiert, die den Einfluss von Wasser auf
das Mond-Verfahren erkla¨ren ko¨nnten.
A.7.1 Gleichgewichtsberechnung
Durch massenspektrometrische Untersuchen konnte gezeigt werden, dass ein hohes H2S/COS-
Verha¨ltnis mit einer erfolgreich ablaufenden Reaktion korreliert (Kapitel 6.3.1.5). Um zu
testen, ob die Anwesenheit von Wasser einen Einfluss auf das H2S/COS-Verha¨ltnis be-
sitzt, wurde die Gleichgewichtslage dieser Gasphase berechnet. Hierbei wurden folgende
Reaktionen betrachtet:
A : H2S + CO −−⇀↽− COS + H2 (A.7)
B : H2O + COS −−⇀↽− CO2 + H2S (A.8)
Bei diesen Reaktionen handelt es sich um ein gekoppeltes Gleichgewicht. In Gl. A.7
reagiert das H2S mit CO zu COS. Aus diesem wird gema¨ß Gl. A.8 durch Reaktion mit
Wasser wieder das beno¨tigte H2S gebildet. In der Summe werden bei einem Zyklus Wasser
und CO in CO2 und H2 umgewandelt:
H2O + CO −−⇀↽− CO2 + H2 (A.9)
Fu¨r die zwei Gleichgewichtsreaktionen des gekoppelten Gleichgewichts lassen sich die









Hierbei ist pj der Partialdruck der Substanz j. Da die Reaktion in einer geschlossenen
Ampulle stattfand, muss die Rechnung fu¨r ein konstantes Volumen durchgefu¨hrt werden.








Die Temperaturabha¨ngigkeit der Gleichgewichtskonstante kann unter Verwendung der
inneren Energie ∆RU u¨ber die integrierte Van’t Hoffsche Gleichung berechnet werden:
[335]













Da sich bei diesem Gleichgewicht die Stoffmenge nicht a¨ndert (∆n = 0) ergibt sich
folgender Zusammenhang zur freien Enthalpie ∆RG
	




	 = ∆RF	 + ∆ (pV ) = ∆RF	 +RT∆n = ∆RF	
∆RH
	 = ∆RU	 + ∆ (pV ) = ∆RU	 +RT∆n = ∆RU	
(A.14)
Die zur Berechnung von ∆RH
	 und ∆RG	 beno¨tigten Standardbildungsenthalpien
∆BH
	 und freien Standardbildungsenthalpien ∆BG	 bei 298 K sind in Tabelle A.3 gelistet.
Die Werte fu¨r ∆RH
	
298K wurden als temperaturunabha¨ngig angenommen.
Tabelle A.3: Liste der fu¨r die Berechnung der Gleichgewichtskonstanten verwendeten Stan-
dardbildungsenthalpien ∆BH
	 sowie der freien Standardbildungsenthalpien ∆BG	 bei 298 K.






















Die daraus erhaltenen Gleichgewichtskonstanten fu¨r die Temperaturen 298 K, 348 K und
453 K sind in Tabelle A.4 angegeben.
Tabelle A.4: Nach (A.12) und (A.13) berechnete Gleichgewichtskonstanten fu¨r die Reaktionen




298 K 0,1297 8,01 · 105
348 K 0,0852 1,12 · 105
453 K 0,0477 7412
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Die Partialdru¨cke pj der einzelnen Gase im gekoppelten Gleichgewicht lassen sich u¨ber
die Reaktionslaufzahlen ξ1 (fu¨r Reaktion A.7) und ξ2 (fu¨r Reaktion A.8) bestimmen. Diese
wurden entsprechend der Reaktionen A.7 und A.8 wie folgt definiert:
pCOS = p0,H2S · ξ1 − p0,H2O · ξ2 (A.15)
pH2 = p0,H2S · ξ1 (A.16)
pH2S = p0,H2S − p0,H2S · ξ1 + p0,H2O · ξ2 (A.17)
pCO = p0,CO − p0,H2S · ξ1 (A.18)
pCO2 = p0,H2O · ξ2 (A.19)
pH2O = p0,H2O − p0,H2O · ξ2 (A.20)
Hierbei sind p0,j die Partialdru¨cke zu Beginn der Reaktion. Diese waren fu¨r COS, CO2
und H2 Null. Aus den Gleichungen A.15 bis A.20 sowie A.10 und A.11 ergeben sich folgende
Zusammenha¨nge fu¨r die Gleichgewichtskonstanten K und die Reaktionslaufzahlen ξ:
KAp =
(p0,H2S · ξ1 − p0,H2O · ξ2) p0,H2S · ξ1
(p0,H2S − p0,H2S · ξ1 + p0,H2O · ξ2) (p0,CO − p0,H2S · ξ1)
(A.21)
KBp =
p0,H2O · ξ2 (p0,H2S − p0,H2S · ξ1 + p0,H2O · ξ2)
(p0,H2O − p0,H2O · ξ2) (p0,H2S · ξ1 − p0,H2O · ξ2)
(A.22)
Die erhaltenen zwei Gleichungen fu¨r die zwei Unbekannten ξ1 und ξ2 wurden auf numeri-
schem Weg gelo¨st.§ Um die typischen Bedingungen in der Ampulle zu beschreiben, wurden
als Ausgangsbedingungen 1000 mbar fu¨r p0,CO und 2 mbar fu¨r p0,H2S angenommen. Die
Ausgangsmenge an Wasser p0,H2O wurde zwischen 0,1 mbar und 200 mbar variiert, um die
Abha¨ngigkeit der Gasphasenzusammensetzung von der Wassermenge zu bestimmen. Die
fu¨r 298 K berechneten Gleichgewichts-Partialdru¨cke pj in Abha¨ngig von p0,H2O sind in Abb.
A.15a) gezeigt.
Die Menge an CO (gru¨n) im Gleichgewicht nimmt dabei mit steigender Anfangsmenge
an Wasser ab, wa¨hrend ein umgekehrtes Verhalten fu¨r H2 (blau) und CO2 (orange) zu
beobachten ist. Die Menge an Wasser (tu¨rkis) im Gleichgewicht ist in allen Fa¨llen anna¨hernd
Null. Dies la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass die Reaktionsfolge A.7 und A.8 immer wieder
abla¨uft, da das in Gl. A.7 verbrauchte H2S in Gl. A.8 wieder gebildet wird und damit in
der Summe CO und Wasser zu CO2 und H2 umgesetzt werden (A.9). Triebkraft ist dabei
die hohe thermodynamische Stabilita¨t von CO2. Das Gleichgewicht ist erreicht, wenn das
Wasser fast vollsta¨ndig verbraucht ist. Dies ist eine Erkla¨rung fu¨r das Auftreten von CO2
in den Massenspektren.
§ Beim Versuch einer analytischen Lo¨sung wird eine Gleichung dritten Grades erhalten. Die numerische
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Abbildung A.15: Ergebnisse der Gleichgewichtsberechnungen fu¨r das gekoppelte Gleichgewicht
(Gl. A.7 und A.8). a) Dargestellt sind die Partialdru¨cke pj der beteiligten Gase bei 298 K und in
Abha¨ngigkeit des Anfangs-Partialdrucks von Wasser p0,H2O. b) Vergro¨ßerung des Bereichs sehr
kleiner Partialdru¨cke von a). c) Verha¨ltnis der Partialdru¨cke von H2S zu COS in Abha¨ngigkeit
des Anfangs-Partialdrucks von Wasser. Aufgetragen wurden die Gleichgewichtslagen fu¨r die
Temperaturen 25 ◦C, 75 ◦C und 180 ◦C.
Von Bedeutung ist das Verhalten der schwefelhaltigen Gase. In Abb. A.15b) ist eine Ver-
gro¨ßerung des Partialdruckbereichs zwischen 0 und 2 mbar gezeigt. Aus den Datenpunkten
von H2S (schwarz) und COS (rot) ist eine deutliche Abha¨ngigkeit von der Wassermenge zu
erkennen. Bei sehr geringen Mengen an Wasser liegt in der Gasphase fast ausschließlich
COS vor. Wird die Menge an Wasser erho¨ht, so steigt auch der Anteil an H2S. Bei hohem
p0,H2O liegt H2S schließlich im U¨berschuss gegenu¨ber COS vor. Das aus den Gleichgewichts-
Partialdru¨cken berechnete Verha¨ltnis von H2S zu COS ist in Abb. A.15c) gezeigt. Der
Anstieg des H2S-Anteils mit der Wassermenge ist hier deutlich zu sehen. Eine Erho¨hung
der Temperatur fu¨hrt zusa¨tzlich zu einer Verschiebung des Gleichgewichts zugunsten des
H2S.
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In der obigen Behandlung wurde angenommen, dass das zugegebene Wasser vollsta¨ndig
verdampfte. In einigen Experimenten wurde jedoch an dem aus dem Ofen ragenden Teil der
Ampulle niedergeschlagenes Wasser beobachtet. In diesem Fall steht flu¨ssiges Wasser, das
als unendlich großes Reservoir betrachtet werden kann, mit einem konstanten Dampfdruck
im Gleichgewicht. Unter dieser Annahme la¨sst sich Gl. A.20 modifizieren:
pH2O = p0,H2O (A.23)
Damit wird aus Gleichung A.22:
KBp =
p0,H2O · ξ2 (p0,H2S − p0,H2S · ξ1 + p0,H2O · ξ2)
p0,H2O · (p0,H2S · ξ1 − p0,H2O · ξ2)
(A.24)
Als Dampfdruck wurde p0,H2O = 20 mbar angenommen, weil dies na¨herungsweise dem
Dampfdruck von Wasser bei Raumtemperatur entspricht, [151] und diese die niedrigste
Temperatur in der Ampulle war. Die aus den Gleichungen A.21 und A.24 berechneten
Partialdru¨cke im Gleichgewicht sind in Tabelle A.5 gegeben.
Tabelle A.5: Partialdru¨cke des gekoppelten Gleichgewichts (Gl. A.7 und A.8) unter der Annahme,
dass sich in der Ampulle ein Wassertropfen befindet, der zu einem konstanten Partialdruck von
Wasser mit p0,H2O = pH2O = 20 mbar fu¨hrt.
Substanz pj [mbar]
COS 1,25 · 10−4
H2 1,00 · 103
H2S 2,00
CO 0,48
CO2 1,00 · 103
H2O 20,0
H2S/COS 1,61 · 104
Die Annahme einer unendlichen Wassermenge fu¨hrt zu einem vollsta¨ndigen Verbrauch
von CO, wobei durch Reaktion mit Wasser CO2 und H2 gebildet werden. Zusa¨tzlich ist
in der Gasphase praktisch kein COS mehr vorhanden, sondern nur H2S. Insgesamt fu¨hrt
der Wassertropfen dazu, dass nicht mehr das gekoppelte Gleichgewicht aus A.7 und A.8
entscheidend ist, sondern nur noch die Gesamtreaktion A.9. Diese ist großtechnisch als
Wassergas-Shift-Reaktion bekannt. [337] Allerdings deckt sich dieser Extremfall nicht mit
den durchgefu¨hrten massenspektrometrischen Untersuchungen. Diese zeigten immer CO
als Hauptkomponente und nur geringe Mengen an CO2 und H2.
228 A. Anhang
Die gezeigten Berechnungen besta¨tigen einen Einfluss von Wasser auf die Durchfu¨hrbarkeit
des Mond-Prozesses. Die Anwesenheit von Wasser unterdru¨ckt die Umwandlung von H2S
zu COS. Dies deckt sich auch mit der Vermutung, dass das H2S die katalytische aktive
Komponente ist, wa¨hrend das COS wahrscheinlich nicht katalytisch wirkt. Dies deckt sich
auch mit den Massenspektren in Abb. 6.13, in denen ein hohes Verha¨ltnis von H2S zu COS
mit einer erfolgreich ablaufenden Nickeltetracarbonyl-Bildung korrelierte.
A.7.2 Aktivierung von NiO
Eine weitere mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r den Einfluss von Wasser fand sich durch die Analyse
der nicht reagierten Ansa¨tze mittels XPS. Ein Großteil der nicht reagierten Filme zeigte
dabei ein charakteristisches XP-Spektrum, welches in Abb. A.16 (schwarz) dargestellt
ist und mit dem typischen Spektrum eines reagierten Films (rot) verglichen wird. Der
nicht reagierte Ansatz zeigte im Bereich der Zirkonium und Schwefel-U¨berga¨nge keine
Signale. Auch die Form des Ni 2p3/2-Signals unterschied sich deutlich von den reagierten
Ansa¨tzen. Es bestand nicht mehr aus klar getrennten Einzelkomponenten sondern aus
einem breiten Plateau zwischen 852 eV und 857 eV. Diese Signalform ließ sich nur durch
ein zusa¨tzliches Signal bei ca. 853,4 eV (tu¨rkis) beschreiben, welches neben der metallischen
Komponente bei 852,2 eV (gru¨n) und einer breiten Komponente bei ca. 855 eV (blau) vorlag.
Ein Vergleich mit den tabellierten Signalformen der einzelnen Nickel-Spezies [246] [Abb.
A.16a) oben] zeigte, dass die Komponente bei ca. 853,4 eV durch das Vorliegen von NiO
beschrieben werden konnte. Eine Quantifizierung anhand der in der Literatur bekannten
Signalformen [246] ergab eine ungefa¨hre Zusammensetzung von 18% elementarem Nickel, 65%
NiO und 17% Ni(OH)2. Dagegen spielte der oxidische Anteil bei den Ansa¨tzen, die reagiert
hatten, nur eine untergeordnete Rolle. Das Nickeloxid bildete sich sehr wahrscheinlich durch
Sauerstoffverunreinigungen, die bei den hier verwendeten und im Unterdruck durchgefu¨hrten
Ansa¨tzen in die Ampulle gelangten. Das Vorliegen von Nickeloxid erscheint daher hinderlich
fu¨r die Bildung von Nickeltetracarbonyl.
Dafu¨r sind zwei Erkla¨rungen denkbar: Das Nickeloxid kann entweder direkt inhibierend fu¨r
die Reaktion sein [271] oder es hebt die promotierende Wirkung der Sulfide auf [272]. Letzteres
deckt sich damit, dass sich mittels XPS kein Schwefel auf den Filmen nachweisen ließ.
Eine reine Oxidation der Sulfide durch Reste von Sauerstoff zu SO2 konnte ausgeschlossen
werden, da dieses in den Massenspektren der Gasphase nur vereinzelt und in sehr geringen
Mengen auftrat.
Im Unterschied zu NiO reagierte Ni(OH)2 sehr gut mit H2S. Um dies zu zeigen, wurde
statt eines Nickel-Films Ni(OH)2-Pulver als Ausgangsmaterial im Mond-Prozess eingesetzt.
Die hohe Reaktivita¨t des Nickelhydroxids zeigte sich bereits beim Befu¨llen der Ampulle
mit einem CO/H2S-Gemisch. Noch wa¨hrend der Befu¨llung vera¨nderte sich die Farbe des
urspru¨nglich tu¨rkisen Ni(OH)2 zu grau. Dies zeigte eine schnelle Reaktion des Nickelhy-
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Abbildung A.16: XP-Spektren einer im Mond-Verfahren nicht reagierten Probe (schwarz),
aufgenommen mit Mg Kα-Strahlung. Gezeigt sind a) das Spektrum von Ni 2p3/2 und b) der
Bereich der Zr 3d-, S 2p- und Y 3d-Spektren. Zum Vergleich sind die Spektren eines reagierten
Ansatzes gezeigt (rot). Im oberen Bereich von a) sind zusa¨tzlich die Literaturangaben fu¨r die
Signalformen von Ni (gru¨n), Ni(OH)2 (blau) und NiO (tu¨rkis) gezeigt.
[246] Die Bedingungen fu¨r
den nicht-reagierten Ansatz waren ein H2S-Partialdruck von 1,3 mbar bei einer Befu¨llung im
Unterdruck. Der Ansatz war 21 Stunden im Zweizonenofen. Fu¨r den reagierten Ansatz wurde
ein H2S-Partialdruck von 1,5 mbar verwendet und die Befu¨llung erfolgte im Unterdruck. Die
Reaktionsdauer betrug 24 h.
droxids mit dem H2S an. Nach knapp 20 Stunden Reaktionszeit war zudem ein deutlicher
Metallspiegel am Ende der Ampulle sichtbar. Das Massenspektrum der Gasphase nach der
Reaktion ist in Abb. A.17 gezeigt.
Im Gegensatz zu den bisherigen Experimenten waren in diesem Experiment die Mengen
an gasfo¨rmigen Schwefelkomponenten mit 1,1 ppm H2S und 6,5 ppm COS nur sehr gering.
Dies bedeutet, dass das H2S nahezu vollsta¨ndig mit dem Nickelhydroxid reagiert hatte. Des
Weiteren waren signifikante Signale der Zerfallsprodukte Ni, Ni(CO), Ni(CO)2 und Ni(CO)3
von Ni(CO)4 in der Gasphase nachweisbar.
[336] Das Isotopenmuster der nachgewiesenen
Fragmente passte gut zu dem Literaturwert von 72,2% 58Ni und 27,8% 60Ni. [141] Die
Abweichung des Isotopenmusters bei m/z = 60 lag an einer U¨berlagerung mit dem Signal
von COS. Weiterhin zeigte sich, dass in der Gasphase eine große Menge an CO2 vorhanden
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Abbildung A.17: Massenspektrum der Gasphase nach dem Mond-Verfahren, wobei Nickelhy-
droxid (38 mg Ni(OH)2 und 1,3 mbar H2S als Katalysator) als Ausgangsmaterial eingesetzt wurde.
Die Reaktion wurde im CO-U¨berdruck durchgefu¨hrt und die Reaktionsdauer betrug 20 Stunden.
Die angegebenen Anteile beziehen sich auf das Signal bei m/z = 28.
wird und daher Ni2+ zu Ni0 reduziert werden muss. Der genaue Mechanismus und eine
wahrscheinliche Beteiligung von Sulfiden sind dabei unklar. Effektiv erfolgte die Reduktion
jedoch durch CO:
Ni(OH)2 + CO −−→ Ni + CO2 + H2O (A.25)
Aus den gezeigten Daten folgt, dass das Nickelhydroxid gut mit H2S reagieren konnte
und somit eine Transportreaktion erfolgen konnte, wa¨hrend die Reaktion von NiO mit
H2S gehemmt war. Ein mo¨glicher Einfluss des Wassers war daher eine Aktivierung des
Nickeloxids:
NiO + H2O −−→ Ni(OH)2 (A.26)
Das gebildete Ni(OH)2 konnte anschließend mit H2S zu der fu¨r den Mond-Prozess aktiven
Spezies reagieren, wodurch der Transport von Nickel erfolgen konnte. Da das unreaktive
NiO wahrscheinlich durch die Reaktion mit Sauerstoff gebildet wurde, hob das Wasser die
vergiftende Wirkung von Sauerstoffverunreinigungen auf.
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